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„We are like tenant farmers, chopping down the fence around our house for fuel, when we
should be using nature’s inexhaustible sources of energy - sun, wind and tide. [...] I’d put my
money on the sun and solar energy. What a source of power! I hope we don’t have to wait until
oil and coal run out befor we tackle that.“ 1
(Thomas Alva Edison, 1931) [New87]
Bereits zu Beginn des letzten Jahrhunderts erkannte Thomas Alva Edison die begrenzte Verfüg-
barkeit der fossilen Energieträger und zugleich das Potential der Sonnenenergie. Heute rückt
der Klimawandel und der damit verbundene Anstieg der globalen Durchschnittstemperatur im-
mer mehr in den Fokus der Öffentlichkeit. Neben zunehmenden extremen Wetterereignissen,
werden gehäuft auch gesundheitliche Folgen für den Menschen nachgewiesen [Zac15, PMt15].
Vor allem der durch die Menschheit verursachte Ausstoß von CO2 wird als wesentliche Ursache
für den seit 1950 gemessenen Temperaturanstieg gesehen [PMt15]. Um den Klimawandel trotz
steigendem Energiebedarf [RFM 11] zu stoppen, ist es notwendig die konventionellen fossilen
Brennstoffe durch klimafreundliche Energiequellen zu ersetzen. Eine theoretische Alternati-
ve bietet die Nutzung der Kernenergie. Zwar ist für die nächsten Jahrzehnte die Versorgung
mit ausreichend Uran gedeckt [Dit13, GBM 13, RB13], allerdings steht auch Uran nicht un-
begrenzt zur Verfügung und kann daher keine endgültige Lösung für die Energieversorgung
sein. Darüber hinaus ist bisher keine zufriedenstellende Lösung für den radioaktiven Abfall ge-
funden worden und der Betrieb von Kernkraftwerken ist selbst heutzutage noch nicht sicher,
wie beispielsweise die Kernschmelze in Fukushima 2011 belegt. Daher hat sich unter ande-
rem Deutschland für den Ausstieg aus der Atomenergie entschieden. „Die Frage ist nun, wie
einerseits eine klimafreundliche Energiewende auszusehen hat, wie andererseits die aus dem
Atomausstieg entstehende Energielücke geschlossen werden kann“ [Zac15].
„There are no major economic or technical barriers to moving towards 100% renewable energy
by 2050.“ 2
(World Energy Scenario, 2015) [TPSN15]
In Deutschland herrscht eine große Akzeptanz für Erneuerbare-Energien-Anlagen. Nach einer
aktuellen Studie im Auftrag der Agentur für Erneuerbare Energien (AEE) halten 93 Prozent der
Befragten den weiteren Ausbau der erneuerbaren Energien für wichtig bzw. außerordentlich
wichtig [Kne15]. Für eine erfolgreiche Energiewende ist es notwendig, eine Vielzahl von
erneuerbaren Energiequellen zu vernetzen. Bereits 2014 betrug der Anteil der erneuerbaren
1 Übersetzung: Wir sind wie Pächter, die ihren eigenen Zaun für Brennmaterial abholzen, während wir unerschöpfliche Energiequellen der
Natur wie Sonne, Wind und Gezeiten nutzen sollten. [...] Ich würde mein Geld in die Sonne und die Solarenergie investieren. Was für eine
Energiequelle! Ich hoffe wir müssen nicht warten, bis Öl und Kohle zur Neige gehen, bevor wir das Problem angehen.




Energie am Bruttostromverbrauch in Deutschland 27,4% [AS15]. Die Photovoltaik spielt dabei
eine entscheidende Rolle, vor allem für die dezentrale Energieversorgung. Insbesondere die
Dünnschichtphotovoltaik besitzt ein großes Potential bezüglich der Netzparität. Durch den
geringen Material- und Energieeinsatz bei der Herstellung im Vergleich zu den auf Silizium
basierten Wafersolarzellen ist der Preis pro Wattpeak und die Energierückgewinnungszeit
deutlich geringer [RFM 11, TPSN15].
Unter den verschiedenen Dünnschichttechnologien sticht vor allem das polykristalline
Cu(In,Ga)Se2 als Absorbermaterial hervor. Der wesentliche Vorteil von Cu(In,Ga)Se2-basierten
Solarzellen ist der hohe Wirkungsgrad von bis zu 21,7% im Labormaßstab [JHW 14b,
GEH 15] (Modulwirkungsgrad bis zu 16% [AG15]). Vor allem durch die Variation des Kupfer
zu Gruppe-III-Verhältnisses und der Substitution von Indium durch Gallium können die Absor-
bereigenschaften maßgeblich beeinflusst und optimiert werden.
Bei der Abscheidung der Absorberschicht haben sich im Wesentlichen zwei verschiedene
Ansätze etabliert. In der Forschung wird hauptsächlich der Koverdampfungsprozess verwendet,
da durch die gleichzeitige Materialdeposition und der Absorberbildung sich die Zusammen-
setzung und die Schichteigenschaften sehr gut einstellen lassen. In der industriellen Fertigung
dominiert allerdings der sequentielle Prozess. Dabei ist die Materialdeposition von der Ab-
sorberbildung getrennt. Dieser Prozess eignet sich in der industriellen Anwendung vor allem
durch seine bessere Skalierbarkeit und dem geringeren Materialverbrauch [LH09, Edo12].
Im sequentiellen SEL/RTP-Prozess wird auf die metallischen Vorläuferschichten elementares
Selen aufgedampft. Beim anschließenden Heizen bildet sich eine Selenatmosphäre und die
Vorläuferschichten werden zum Absorber umgesetzt. Umfangreiche Arbeiten von P. Berwian
[Ber05b] und M. Purwin [Pur10] zeigen, dass dieser Prozess nur wenig Variationsmöglichkei-
ten bietet, um die Eigenschaften der resultierenden Absorberschicht zu beeinflussen. Um den
Prozess und die Absorberbildung besser steuern zu können, wurde der Selenisierungsprozess
für CISe in der Dissertation von M. Oertel [Oer12] in zwei Stufen aufgeteilt. In der ersten Stufe
sollen alle metallischen Vorläuferschichten zu Metallseleniden umgesetzt werden, die in der
zweiten Stufe zur eigentlichen Absorberschicht reagieren.
Die Trennung der Selenid- von der CIGSe-Bildung ermöglicht es, den Selenisierungsprozess
durch die Variation der Temperaturen und der jeweiligen Haltezeit zu optimieren. Vor allem
die Temperatur der einzelnen Selenisierungsstufen hat einen großen Einfluss auf die Bildung
verschiedener Phasen [Pur10, Oer12]. Zudem ist davon auszugehen, dass durch die Anhebung
der Temperatur die Homogenität der Absorberschicht steigt [WMR05, LGF 10]. Da sich im
sequentiellen Prozess typischerweise ein zum Rückkontakt ansteigendes Ga-Profil ausbildet
[WHH 14] und dadurch die Bandlücke am Frontkontakt für hohe Leerlaufspannungen zu
gering ist, spielt die Homogenisierung der Absorberschichten eine entscheidende Rolle.
Beide Selenisierungsstufen können bezüglich der Homogenität der Absorberschicht einen
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wesentlichen Einfluss haben. Die Bildung der Metallselenide ist entscheidend für die darauffol-
gende Reaktion zum eigentlichen Absorber. Abhängig von der Stöchiometrie der selenisierten
Vorläuferschichten ändert sich je nach Zusammensetzung die Konzentration einzelner Elemen-
te, die in der zweiten Stufe zur Bildung der CIGSe-Phasen notwendig sind. Die Ausbildung
Se-armer Selenidphasen in der ersten Stufe kann beispielsweise zu einem Selenmangel
während der zweiten Stufe und gegebenenfalls zur Bildung flüchtiger Metallselenide führen
[PAY 12, PK14]. Die Temperatur der zweiten Selenisierungsstufe beeinflusst dagegen maßgeb-
lich den homogenen Einbau von Gallium in die Absorberschicht [OHR 04, Haa11, USA14].
Vor allem die Verteilung von Gallium innerhalb der Schicht ist von großer Bedeutung für die
Leerlaufspannung und die Sammlung der Ladungsträger.
Im Rahmen dieser Arbeit wird ein besonderes Augenmerk auf den Einfluss der einzelnen
Prozessschritte und auf die daraus resultierende Verteilung von Gallium in der Absorber-
schicht gelegt. In diesem Zusammenhang wird unter anderem untersucht, ob bereits durch
ein geändertes Galliumprofil in den metallischen Vorläuferschichten der Galliumgradient der
resultierenden Solarzellen beeinflusst werden kann.
Darüber hinaus werden die einzelnen Selenisierungsstufen im Detail untersucht. Vor allem
der Einfluss der Selenisierungstemperatur während der einzelnen Stufen auf die Galliumver-
teilung wird durch hochauflösende Messungen der energiedispersiven Röntgenspektroskopie
analysiert. In diesem Zusammenhang wird eine Messmethode vorgestellt, die es mit der ener-
giedispersiven Röntgenspektroskopie ermöglicht, die Galliumkonzentration quantitativ mit
hoher lateraler Auflösung zu bestimmen.
Die Auswirkungen einer Temperaturerhöhung in der ersten Selenisierungsstufe werden zu-
nächst durch die elektrischen Kenndaten und durch die bestimmten Galliumverteilungen als
Funktion der Schichttiefe beschrieben. Durch hochauflösende EDX-Messungen an dünnen
Lamellen von teilselenisierten Vorläuferschichten, bei denen die Selenisierung nach der ersten
Stufe abgebrochen wurde, wird der Einfluss der Temperatur auf die Schichtstruktur gezeigt.
Röntgenbeugungsexperimente und hochauflösende Lumineszenzuntersuchungen ermöglichen
in Kombination mit den EDX-Messungen eine laterale Zuordnung einzelner Phasen als Funk-
tion der Schichttiefe.
Die zweite Selenisierungsstufe wird in zwei Hochtemperaturserien untersucht. Dabei wird in
der ersten Serie zunächst lediglich die Selenisierungstemperatur angehoben und die Auswir-
kungen auf die Zelleigenschaften beschrieben. In der zweiten Serie wird zusätzlich der Prozess
hinsichtlich Selenangebot und Haltezeit der Hochtemperatur angepasst. Die resultierenden
Solarzellen werden im Detail bezüglich Galliumverteilung und Homogenität charakterisiert.
Die vorliegende Arbeit ist wie folgt gegliedert:
• In Kapitel 2 werden die grundlegenden Eigenschaften des Cu(In,Ga)Se2-Halbleiters in
Hinblick auf die Anwendung in der Photovoltaik beschrieben. Dabei wird unter anderem
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der Aufbau einer CIGSe-Solarzelle vorgestellt. Darüber hinaus wird kurz auf die in For-
schung und Industrie dominierenden Abscheideprozesse eingegangen. Anschließend wird
insbesondere der Einfluss und die Möglichkeiten eines veränderlichen Bandlückenverlaufs
diskutiert.
• In Kapitel 3 wird gezielt auf die Lumineszenzeigenschaften der Cu(In,Ga)Se2-Schicht
eingegangen. Dafür werden zu Beginn des Kapitels die verschiedenen in dieser Arbeit ver-
wendeten Anregungsmechanismen beschrieben. Im Anschluss werden die physikalischen
Grundlagen der strahlenden Rekombination vorgestellt und die für den Cu(In,Ga)Se2-
Halbleiter interessanten Übergänge genauer erläutert. Darüber hinaus wird der Einfluss
der Stöchiometrie auf die Lumineszenzeigenschaften detailliert dargelegt.
• Kapitel 4 stellt den Herstellungsprozess der in dieser Arbeit untersuchten Vorläuferschich-
ten und Solarzellen vor.
• In Kapitel 5 werden die in dieser Arbeit verwendeten Charakterisierungsmethoden und
die entsprechenden Versuchsplätze beschrieben.
• Kapitel 6 zeigt die Besonderheiten der Messung an den mit einer Ionenfeinstrahlanlage
präparierten Schichten. In diesem Zusammenhang wird vor allem auf die an Lamellen
gesteigerte laterale Auflösung eingegangen und die Möglichkeit der quantitativen Kon-
zentrationsbestimmung mit Hilfe der energiedispersiven Röntgenspektroskopie. Darüber
hinaus wird der Einfluss der geringen Lamellendicke auf die Lumineszenzuntersuchungen
detailliert beschrieben.
• In Kapitel 7 werden die mittels Kathodenzerstäubung abgeschiedenen Vorläuferschichten
diskutiert und der Einfluss verschiedener Vorläuferschichtgeometrien untersucht.
• Kapitel 8 beschreibt den Temperatureinfluss der ersten Selenisierungsstufe auf die elek-
trischen Eigenschaften der fertig prozessierten Solarzellen. Insbesondere werden zwei Se-
lenisierungstemperaturen detailliert untersucht, indem die Selenisierung nach der ersten
Stufe abgebrochen wurde und die teilselenisierten Schichten im Detail charakterisiert wer-
den.
• In Kapitel 9 wird der Einfluss der Temperatur und der Haltezeit in der zweiten Seleni-
sierungsstufe untersucht. Dabei wurde in einer ersten Hochtemperaturserie lediglich die
Temperatur variiert und die daraus resultierenden Absorberschichten detailliert analysiert.
Mit den Ergebnissen der ersten Serie wurde in einer zweiten Hochtemperaturserie zusätz-
lich der Selendruck und die Haltezeit der zweiten Stufe angepasst. Die Ergebnisse aus
beiden Hochtemperaturserien werden in diesem Kapitel ausführlich dargestellt und der
Einfluss der zweiten Selenisierungsstufe auf die Galliumverteilung und die elektroopti-
schen Eigenschaften beschrieben.
• Im abschließenden Kapitel 10 werden die Ergebnisse dieser Arbeit zusammengefasst und
Rückschlüsse für zukünftige Prozesse gezogen.
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2 Grundlagen der Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen
Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen (CIGSe) gehören neben den GaAs-Solarzellen zu den effizien-
testen Dünnschichtsolarzellen [GEH 15]. Aufgrund des großen Erfolgs in Forschung und
Industrie wurden in den letzten Jahren häufig neue Rekordwirkungsgrade3 veröffentlicht. In
diesem Kapitel werden die grundlegenden Materialeigenschaften und die Besonderheiten des
CIGSe-Absorbers vorgestellt. In diesem Zusammenhang wird der Aufbau einer Cu(In,Ga)Se2-
Dünnschichtsolarzelle dargestellt und die Funktionsweise der einzelnen funktionalen Schichten
erläutert. Bei der Herstellung der CIGSe-Solarzellen haben sich zwei wesentliche Konzepte
etabliert, die in diesem Kapitel kurz beschrieben werden.
2.1 Cu(In,Ga)Se2 als Absorbermaterial
Dünnschichtsolarzellen mit einem Cu(In,Ga)Se2-Absorber haben zur Zeit die besten Wirkungs-
grade im Vergleich zu anderen kommerziell genutzten Dünnschichttechnologien
[GEH 15, JHW 14b]. Die polykristalline Struktur stellt nicht so hohe Ansprüche an den
Herstellungsprozess und das zumeist passive Verhalten der Korngrenzen führt zu keinen signi-
fikanten Verlusten [YJN 07, HS04, LH09]. Im Vergleich zu Siliziumsolarzellen genügt eine
geringere Wachstumstemperatur und es ist keine Fremddotierung notwendig. Zudem zeichnet
sich Cu(In,Ga)Se2 durch eine hohe Stabilität, eine effektive Nutzung der Ausgangsmaterialien
und eine geringe Energierückzahlzeit aus [PA06]. Ein wesentlicher Bestandteil dieser Dünn-
schichtsolarzellen sind jedoch vergleichsweise seltene Metalle. Ein Engpass an Indium bzw.
Gallium ist jedoch erst langfristig zu erwarten [ZR11, EG13].
(a) (b)
Abbildung 2.1: (a) Schematische Darstellung der Chalkopyritstruktur am Beispiel von Cu(In,Ga)Se2. (b)
Bandlücken und Gitterparameter verschiedener Chalkopyritverbindungen. Die Verbindungslinien der ternären
Verbindungen sind eine grobe Näherung (übersetzt aus [PA06]). Die rote Linie markiert den für diese Arbeit
interessanten Übergang.
3 ZSW: 20,3 % [JHL 11]; EMPA: 20,4 % [CRP 13]; ZSW: 20,8 % [JHW 14a]; Solar Frontier: 20,9 % [NYH 14]; Solibro: 21 %
[HKW 14]; ZSW: 21,7 % [JHW 14b]
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2.2 Aufbau einer Cu(In,Ga)Se2-Solarzelle
Die ternären Systeme CuInSe2 und CuGaSe2 kristallisieren in der Chalkopyritstruktur (Abb.
2.1a). Dabei ist jedes Kation (Cu, In, bzw. Ga) von vier Anionen (Se) umgeben [SKS 12].
Bei dem Cu(In,Ga)Se2-Absorber handelt es sich um einen direkten Halbleiter mit einem ho-
hen Absorptionskoeffizienten von 105 cm1 bei 800 nm [Edo12, JZ84, AGR 02], wodurch
eine Schichtdicke von wenigen µm ausreicht, um einen Großteil des Lichts zu absorbieren.
Bei dem Übergang von CuInSe2 zu CuGaSe2 vergrößert sich die Bandlücke kontinuierlich
von 1,04 eV zu 1,68 eV [TRQP91, WZ95] (Abb. 2.1b) und lässt sich deshalb sehr gut an
das Sonnenspektrum anpassen. Shockley et al. sagten für eine Bandlücke von 1,35 eV und
einer Oberflächentemperatur der Sonne von (T@= 6000 K) einen theoretischen Wirkungs-
grad von 30,5 % voraus [SQ61]. Unter Berücksichtigung der Absorption in der Atmosphäre
ergeben sich zwei nahezu gleiche Maxima: 32,8 % bei einer Bandlücke von 1,15 eV und
33 % bei 1,35 eV [Sie11, TYCB84, WBQ95]. Die aktuellen Rekordwirkungsgrade konzen-
trieren sich um das erste Maximum, welches einem Galliumanteil von ca. 30 % entspricht
[CBP 11, CRP 13, JHW 14a, JHW 14b]. Allerdings würde ein Absorber mit größerer
Bandlücke mehrere Vorteile mit sich bringen:
1. Der verringerte Strom reduziert die Widerstandsverluste und ermöglicht damit eine Redu-
zierung der Kontaktanzahl, bzw. der Laserschnitte bei Modulen [HS04, SR10, Sie11].
2. Der geringere Temperaturkoeffizient eignet sich besser für reale Anwendungen [HS04,
SR10, Sie11].
3. Diese Zellen eignen sich besser für Weltraumanwendungen [SR10, Sie11].
4. Die Bandlückenanpassung ermöglicht die Gestaltung von Tandemsolarzellen [NFY 03,
HS04, Sie02, Edo12].
CIGSe-Solarzellen mit einer Bandlücke EG größer als 1,3 eV zeigen jedoch deutliche Verluste
in der Leerlaufspannung VOC und somit eine verminderte Effizienz [HJRS00, MMC12]. Ein
Grund für den großen Unterschied EG  qVOC in Zellen mit großer Bandlücke ist der unvorteil-
hafte Bandversatz an der Puffer/Absorber-Grenzfläche (siehe Anhang A) und die damit verbun-
dene erhöhte Rekombination am Heteroübergang [MMC12]. Zusätzlich steigt die Rekombina-
tion im Absorber mit einem Ga/III-Verhältnis, bzw. mit dem S/(S+Se)-Verhältnis von über 0,3
[HJRS00, TKR02] durch eine mögliche veränderte Korngrenzenstruktur [CME 12, RCP 14].
Darüber hinaus lässt sich auch innerhalb der Solarzelle die Bandlücke variieren und somit ein
beliebiges Tiefenprofil erzeugen. Dies ermöglicht eine bessere Stromsammlung im Absorber
und die Optimierung der Leerlaufspannung am Frontkontakt (siehe Kapitel 2.4).
2.2 Aufbau einer Cu(In,Ga)Se2-Solarzelle
Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen können sowohl in der Superstrat-, als auch in der Substratkonfi-
guration hergestellt werden. Bei der Superstratkonfiguration wird die Solarzelle durch das
Glassubstrat beleuchtet. Trotz einiger Vorteile bei der Herstellung erreicht diese Bauwei-
se nur deutlich geringere Wirkungsgrade von knapp 13% und ist daher in der Anwendung
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung (links) und elektronenmikroskopische Aufnahme (rechts) eines
Querschnitts einer Cu(In,Ga)Se2-Solarzelle mit Angabe typischer Schichtdicken: Auf dem Glasträger befindet
sich der Mo-Rückkontakt mit einer selenisierten Grenzfläche zum Absorber. Der p-leitende CIGSe-Absorber
bildet mit dem n-leitenden CdS einen Heterokontakt und wird mit einem i-ZnO/Al:ZnO-Frontkontakt und
einer metallischen Kontaktstruktur kontaktiert.
eher eine Ausnahme [NKK94, NKK98, KAL 99, NM01, IRL 11]. Im Gegensatz dazu wird
bei der Substratkonfiguration das Trägermaterial nicht durchleuchtet. Der Querschnitt einer
Cu(In,Ga)Se2-Dünnschichtsolarzelle in Substratkonfiguration ist in Abbildung 2.2 dargestellt.
Als Trägermaterial wird meist Natriumsilikatglas verwendet, das sowohl kostengünstig als auch
in großen Mengen verfügbar ist. Zudem kann es auch als Natriumlieferant verwendet werden
[HOB 93, RSK 96a, BHB 00, ELSC09]. Alternativ können auch flexible Substrate in Form
von Metall- und Polymerfolien verwendet werden [IYFN09, RBZT05, CBP 11, CRP 13]. Die
Rekordwirkungsgrade der letzten Jahre zeigen, dass die Wahl des Substrates nicht maßgeblich
die Effizienz der Solarzellen limitiert [CRP 13, JHW 14b].
Auf das Substrat wird ein metallischer Rückkontakt aufgebracht. Neben dem hauptsächlich
verwendeten Molybdän wurden beispielsweise gute Resultate mit Wolfram, Tantal und Niob
erzielt [OSW03]. Molybdän eignet sich allerdings vor allem aufgrund des geringen spezifi-
schen Widerstandes von ca. 10 - 30 µΩcm [MG03], welcher stark von der Abscheidung abhängt
[GGH98, SDA 95]. Typischerweise wird Molybdän mittels Kathodenzerstäubung abgeschie-
den. Um die Haftung und die elektrische Eigenschaften der Rückkontaktschicht zu optimieren,
erfolgt die Abscheidung häufig in mehreren Schichten, mit einer gesamten Schichtdicke von
ca. 500 nm [SDA 95, OHMW09]. Vorteilhaft ist auch, dass Molybdän inert während der Ab-
sorberabscheidung ist und eine glatte Grenzfläche zum Absorber bildet. Allerdings entsteht am
reinen Mo/CIGSe-Übergang eine Schottky-Barriere mit einer Barrierenhöhe von 0,3 - 0,8 eV
[WKNN01, SRS96, SPLS06] (siehe Abb. 2.3). Durch die Bildung einer wenige 10 nm dicken
MoSe2-Schicht während der Selenisierung wird diese Barriere gesenkt und es bildet sich ein
ohmscher Kontakt [RN91, GGH98, ABD 05]. Die Bandlücke des n-leitenden indirekten Halb-
leiters MoSe2 liegt zwischen 1,14 - 1,41 eV [DJS05, HCD 06, SHM 10, BKRR13].
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Auf dem Rückkontakt folgt die Absorberschicht. Bei der Abscheidung haben sich zwei Pro-
zesse etabliert: die Koverdampfung und der sequentielle Prozess. Beide Prozesse führen zu sehr
guten Wirkungsgraden und werden in Abschnitt 2.3 genauer betrachtet. Wie bereits in Abschnitt
2.1 erwähnt, handelt es sich bei dem Cu(In,Ga)Se2-Absorber um einen direkten Halbleiter mit
einem hohen Absorptionskoeffizienten in der Größenordnung von 105 cm1 [JZ84, AGR 02].
Daher ist eine Schichtdicke von ca. 2 µm ausreichend, um den Großteil des Lichts zu absorbie-
ren. Der Cu(In,Ga)Se2-Absorber ist polykristallin, mit Korngrößen zwischen wenigen 100 nm
bis einigen µm.
Der CIGSe-Halbleiter besitzt eine komplexe Defektstruktur mit vielen möglichen Defekten.
Allein die ternären Verbindungen besitzen 12 mögliche intrinsische Defekte, welche die Do-
tierung stark beeinflussen. CuInSe2 kann sowohl p-leitend (unter Cu und Se-Überschuss), als
auch n-leitend (unter Se-Mangel) sein, dagegen ist CuGaSe2 nur p-leitend [TSK72, NAHD84,
ZWZKY98]. Als Absorber werden in der Regel nur p-leitende Schichten verwendet. Das hat
den Vorteil, dass beim CIGSe im p-leitenden Material die Elektronen (Minoritätsladungsträ-
ger) eine höhere Beweglichkeit haben als die Löcher [Glo05]. Es wird angenommen, dass die
p-Dotierung durch Kupferleerstellen (VCu) hervorgerufen wird, die sich wie flache Akzeptoren
verhalten [ZWZKY98, DHM 99, BSALS01]. Dadurch ist in Cu(In,Ga)Se2 keine Fremddotie-
rung notwendig. Die InCu Defekte verhalten sich dagegen wie Donatoren und passivieren sich
mit VCu gegenseitig [NT90, ZZW97, PZLZ05]. Durch die Bildung von elektrisch neutralen
Defektpaaren (2VCu+InCu) ist die Dotierung nur geringfügig von der Stöchiometrie abhängig.
Diese Defekte haben, wie die Cu-Leerstellen, verhältnismäßig geringe Bildungsenergien und
kompensieren somit teilweise die Abweichung von der Stöchiometrie [ZZW97, ZWZKY98].
Das erklärt zum Beispiel die hohe Anzahl an nicht-stöchiometrischen verwandten Defektpha-
sen im CuInSe2, wie zum Beispiel: CuIn5Se8, CuIn3Se5, Cu2In4Se7 und Cu3In5Se9. Ein Über-
blick über weitere Defekte in CuInSe2 wurde von Rincón et al. veröffentlicht [RM99]. Ähnli-
che Ergebnisse wurden auch für CuGaSe2 veröffentlicht, wobei der Donator GaCu energetisch
deutlich tiefer in der Bandlücke liegt und somit die Bildung des (2VCu+GaCu)-Komplexes un-
wahrscheinlicher ist [ZZW97, WZZ98]. Es wird vermutet, dass mit zunehmendem Ga/(Ga+In)-
Verhältnis Selenleerstellen (VS e) eine stärkere Rolle spielen, welche ebenfalls als Donatoren
wirken [BSALS01]. Die geringen Bildungsenergien für Akzeptoren sowie für Donatoren sind
eine mögliche Erklärung für die starke Selbstkompensation von CIGSe-Schichten [DWH 98,
BSALS01, SSN 04]. Der Grad der Kompensation variiert vor allem mit dem Cu-Gehalt der
Schicht:
• In Cu-armen Schichten kommt es mit zunehmenden Cu-Mangel zu einer stärkeren
Besetzung der VCu durch In bzw. Ga. Die dadurch entstehenden Donatorzustände kom-
pensieren die Akzeptorzustände, die durch VCu hervorgerufen werden [BSALS01].
Das hat eine Verringerung der Nettodotierung und der Ladungsträgerdichte zur Folge,
wodurch die Raumladungszone wächst und sich aufgrund des elektrischen Feldes in-
nerhalb der Raumladungszone die Stromsammlung in der Absorberschicht verbessert
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[SGR 13]. Zudem wurde gezeigt, dass die Aktivierungsenergie der Rekombination der
Größe der Bandlücke folgt und somit die Rekombination hauptsächlich im Absorber
stattfindet [TPR02]. Zusätzlich verursachen die sich bildenden Defektkomplexe lokale
Potentialfluktuationen, was eine asymmetrische Verbreiterung der Lumineszenz und eine
Verschiebung des Emissionsmaximums zu geringerer Energie zur Folge hat (siehe Kapitel
3.3) [DWH 98, SRZLS04].
• In Cu-reichen4 Schichten nimmt die Wahrscheinlichkeit ab, dass VCu durch In bzw. Ga be-
setzt werden. Dadurch sinkt der Grad der Kompensation. Infolgedessen erhöht sich die La-
dungsträgerdichte und die Raumladungszone wird verkleinert. Durch die geringere Aus-
dehnung der Verarmungszone kommt es zunehmend zu tunnelunterstützter Rekombination
an der Grenzfläche zur Pufferschicht, wodurch die Aktivierungsenergie der Rekombination
sinkt [TPR02, SGR 13]. In der Lumineszenz ist mit ansteigendem Cu-Gehalt die Emis-
sion zunehmend symmetrisch und mehrere Übergänge sind messbar (siehe Kapitel 3.3)
[DWH 98, BSALS01, SRZLS04].
Im direkten Vergleich zwischen Cu-armen und Cu-reichen Absorberschichten zeigen die
Solarzellen mit leichter Cu-Verarmung die besten Wirkungsgrade [MEE 90, SGR 13]. Die
Rekordwirkungsgrade der letzten Jahre wurden mit Cu/III-Verhältnissen von 0,78 - 0,91 erzielt
[CBP 11, CRP 13, JHW 14a, JHW 14b].
Alkaliatome haben in Hinblick auf die elektrischen Eigenschaften der Solarzellen einen
großen Einfluss. Natrium, Kalium und Cäsium zeigen positive Auswirkungen während des
Absorberwachstums auf die Leitfähigkeit und die Ladungsträgerdichte, wobei der Effekt
bei Natrium am größten ist [BEDW 97]. Die Alkaliatome können sowohl durch Diffusion
aus dem Substrat angeboten werden [HOB 93, RSK 96a], als auch als Vorläuferschicht
[NKK94, KHD 97, GSAM97, NKK98, KMN 99, TPYC13, MNM 14]. Während der Pro-
zessierung dient vor allem Natrium als Selenreservoir, indem es binäre Na2Sex - Verbindungen
bildet. Dadurch wird vorerst die Bildung von CuInSe2 gehemmt und der gleichmäßige Einbau
von Selen in die Schicht wird begünstigt [BHB 00]. Zudem bilden Natrium und Kalium
während des Wachstums Diffusionsbarrieren, welche die Interdiffusion der CIGSe-Elemente
behindert [RBK 03, LWP14] wodurch beispielsweise ein steilerer Ga-Gradient einstellbar ist
[IYI 09, WAF 12, JHW 14b]. Zusätzlich kommt es zu einer stärkeren Ausbildung der (1 1 2) -
Orientierung während des Kristallwachstums [HOB 93, rGS00, RBK 03]. Natrium und
Kalium besitzen ein ähnliches Diffusionsverhalten [IYFN09] und zeigen eine verstärkte Kon-
zentration in den Korngrenzen [NAJR99, CMCAR 11, ARSC 12, CDCB 11]. Dort sorgen
diese für eine elektrische Passivierung der Korngrenzen. Durch die erhöhte Konzentration von
Natrium kann es zur Bildung einer NaInSe2 - Phase kommen, welche im Vergleich zum CuInSe2
eine 0,42 eV größere Bandlücke besitzt [WZZ99]. Dadurch wird die Anzahl von Elektronen an
4 üblicherweise Cu/III¡ 0,95
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der Korngrenze reduziert und die Rekombination verringert. Zusätzlich zeigen elektrische Mes-
sungen, dass durch die Passivierung die elektrostatische Barriere verringert wird und dadurch
der Widerstand an den Korngrenzen sinkt [VLP 06]. Im Inneren der Körner ist die Konzentra-
tion von Na vergleichsweise gering. Dadurch können sich einzelne Punktdefekte bilden, indem
Kupferleerstellen (NaCu) besetzt werden oder Natrium Indium auf Kupferplätzen substituiert
(NaInCu). Energetisch ist der zweite Defekt bevorzugt, was eine Erhöhung der p-Dotierung
zur Folge hat, da NaCu elektrisch neutral ist und da das eliminierte InCu ein Donatorniveau
bildet [WZZ99]. Diese vorteilhafte Änderung der Defektverteilung im Absorber sorgt für eine
Erhöhung der p-Leitfähigkeit [KHD 97, RSE 98] und resultiert in einer erhöhten Leerlauf-
spannung und einem größeren Füllfaktor [HOB 93, RSK 96a, RSK 96b, NIOK97, ELSC09].
Zudem sinkt der elektrische Widerstand um bis zu zwei Größenordnungen [KMN 99, LKP01].
Im Gegensatz zum vergleichbaren Verhalten während des Absorberwachstums verhalten sich
Kalium und Natrium unterschiedlich bei nachträglicher Abscheidung und thermischer Nachbe-
handlung. Es kommt zu einem teilweisen Austausch von Natrium durch Kalium im Absorber
und zu einer homogenen Anreicherung von Kalium an der Oberfläche [CRP 13, RPB 15].
Dadurch reduziert sich die durch Natrium zuvor erhöhte Ladungsträgerkonzentration an der
Oberfläche [PRC 14]. Zusätzlich kommt es zu einer Cu- und Ga-Verarmung an der Oberfläche
[CRP 13], was die Diffusion von Cadmium in den Absorber im darauf folgenden chemischen
Bad begünstigt. Die Besetzung von Kupferleerstellen durch Cadmiumatome (CdCu) erzeugt
Donatorniveaus an der Grenzfläche zum Puffer [CMCWR11]. Sowohl die durch Kalium ver-
ringerte Ladungsträgerdichte als auch die Besetzung der Kupferplätze durch Cadmium CdCu
verstärken die Grenzflächeninvertierung, was eine Verringerung der Grenzflächenrekombi-
nation zur Folge hat [PRC 14]. Die gesteigerte Qualität der Absorber/Puffer-Grenzfläche
ermöglicht eine Verringerung der CdS-Schichtdicke und dadurch eine Steigerung der Kurz-
schlussstromdichte [CRP 13].
In Cu-armen Schichten bildet sich zwischen Absorber und Fensterschicht eine Oberflä-
chendefektphase, welche erstmals von Schmid et al. an CuInSe2 Schichten gezeigt wurde
[SRGS93]. Dabei spielt eine zusätzliche Cu-Verarmung an der Oberfläche ein große Rolle
[SRS96, KRI 03, MFC 09]. Wie in Abbildung 2.3a zu sehen ist, verschiebt sich in der Defekt-
phase das Valenzband zu einer größeren Bandlücke [MWL 01, SHK 04] und sorgt damit für
einen Abtransport der Löcher von der Heterogrenzfläche. Darüber hinaus hat die Bandlücken-
aufweitung eine Erhöhung der Leerlaufspannung zur Folge, was in einer Effizienzsteigerung
resultiert [TYL11]. Neben der Aufweitung der Bandlücke kommt es auch zu einer Inversion
der Leitfähigkeit. Die Oberflächendefektphase ist n-leitend und bildet mit dem restlichen Ab-
sorber einen pn-Übergang. Jedoch ist nicht geklärt, ob die Inversion durch eine n-Dotierung
hervorgerufen wird [Rau98, SCY 00, JHM 03] oder durch eine Verankerung des Fermilevels
nahe des Leitungsbandes, bedingt durch Grenzflächenzustände [HIS98, HRS 99, RBH 99].
Unabhängig von der Ursache ist die Oberflächendefektphase von entscheidender Bedeutung
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Abbildung 2.3: Schematische Darstellung des Banddiagramms einer CuIn1xGaxSe2-Solarzelle: (a) Bandver-
lauf des Leitungs- und Valenzbandes einer CIGSe-Solarzelle mit eingezeichnetem Ferminiveau (gepunktet) im
Gleichgewichtszustand. Zusätzlich ist eine mögliche Rückkontaktbarriere (gestrichelt) eingezeichnet und die
Bandlückenaufweitung durch die Oberflächendefektphase zwischen p-leitendem Absorber und n-leitendem
Puffer (CdS) (nach [Pud05]). (b) Einfluss des Ga-Gehaltes im Absorber und der Beleuchtung mit blauen Pho-
tonen (hν> EG(CdS)) auf den Bandverlauf des Leitungsbandes an der Heterogrenzfläche (nach [Pud05]).
zur Verringerung der Rekombination an der Grenzfläche zur Pufferschicht.
Obwohl die Oberflächendefektphase des CIGSe-Absorbers bereits einen pn-Übergang bildet,
ist der Puffer von entscheidender Bedeutung für die Effizienz der Solarzelle. Ohne den Puffer
bildet sich an der Grenzfläche zur Fensterschicht kein ausreichend großer Bandversatz ∆EL und
die Verluste durch Grenzflächenrekombination nehmen zu [PBLKS03, Haa11]. Daher wird auf
dem Absorber eine ca. 50 nm dicke Pufferschicht aufgebracht. Diese Schicht sollte folgende
Kriterien erfüllen:
• Eine große Bandlücke zur Verringerung von Stromverlusten [NARA 10]
• Gute Gitter- und Bandanpassung zwischen Absorber und Frontkontakt [NARA 10]
• Vollständige Bedeckung der Absorberschicht [SRGS93, MC03]
• Bildung einer ausreichend großen Verarmungszone zur Verringerung tunnelunterstützter
Rekombination an der Grenzfläche zum Absorber [CRT 02, MC03]
• Passivierung von Grenzflächenzuständen [SRGS93]
• Schutz des Absorbers vor nachfolgender Kathodenzerstäubung [CRT 02, MC03]
Die besten Resultate werden bis heute mit n-leitendem CdS als Pufferschicht erzielt. Cad-
miumsulfid eignet sich vor allem, da es eine große Bandlücke von 2,4 eV besitzt [Dut58,
SRGS93, WZ95]. Die gute Gitteranpassung zum Absorber reduziert die Defektdichte an der
Absorbergrenzfläche und verringert somit die Rekombination [ARKR 05]. Des Weiteren
reicht eine 10 nm dicke Schicht bereits aus, um den Absorber nahezu vollständig zu bede-
cken und Kurzschlüsse zu unterbinden [FBH 96, RS99]. Vorteilhaft ist zudem die mögliche
Abscheidung im chemischen Bad (CBD5) [FBH 96, HS04, JHW 14b]. Dieser Abscheide-
prozess ist schonend für den Absorber und er befreit die Absorberoberfläche von Oxiden
und anderen Verunreinigungen [NARA 10]. Während des chemischen Bades kommt es an
5 engl.: chemical bath deposition
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der Grenzschicht zu einer teilweisen Durchmischung beider Schichten und der Übergang ist
weniger abrupt, was sich vorteilhaft auf die Verringerung der Rekombination auswirken kann
[Kle01]. Neben dem Austausch von Schwefel und Selen, kommt es auch zu einer Diffusion
von Cadmiumionen [HEF 99, CMCWR11]. Es wird vermutet, dass die Cd-Ionen einige nm
in den Absorber eindiffundieren und in der Cu-armen Oberfläche die Kupferleerstellen beset-
zen. Die CdCu bilden dort flache Donatorniveaus, welche die Invertierung an der Oberfläche
zusätzlich begünstigen [HEF 99, CMCWR11, LDT03, ARKR 05]. Zwischen Absorber und
dem Puffer kann es zu einem Sprung im Leitungsband (∆EL) kommen, welcher ein Hindernis
für die Elektronen darstellt (siehe Abb. 2.3a). Die Höhe dieser Barriere hängt stark von der
Nettodotierung des Puffers ab: je höher die Nettodotierung, desto geringer ∆EL. Durch eine
nicht zu vernachlässigende Konzentration von kompensierenden Akzeptorniveaus wächst der
Abstand des Ferminiveaus zum Leitungsband und die Barriere wird größer. In der Regel
besitzen die Akzeptoren einen deutlich geringeren Elektronen - Einfangquerschnitt wenn sie
neutral sind, als einen Löcher - Einfangquerschnitt wenn diese negativ ionisiert sind. Dieses
unsymmetrische Verhalten führt zur Photoleitfähigkeit. Bei einer Beleuchtung mit Photonen
(hν © Eg,Pu f f er) werden Elektron - Loch - Paare im Puffer generiert, welche die Akzeptorniveaus
neutralisieren. Dadurch wird der Grad der Kompensation und somit die Barrierenhöhe reduziert
[Pud05, PKA 05, PSC 05, EGS 98]. Der Effekt der Photoleitfähigkeit ist in Abbildung 2.3b
schematisch dargestellt. Neben der Absorption hochenergetischer Photonen verringert auch ein
höherer Ga-Gehalt des Absorbers die Barrierenhöhe [Kle01, Pud05].
Anstelle des häufig verwendeten CdS werden zunehmend alternative Puffermaterialien ver-
wendet. Eine Liste möglicher Alternativen wurde von Hariskos et al. und Naghavi et al.
zusammengefasst [HS04, HSP05, NARA 10]. Die aussichtsreichsten Alternativen sind In2S3
und Zn(S,O,OH)x, welche bereits sehr gute Ergebnisse erzielten [PWJ 14, NYH 14].
Auf die Pufferschicht wird meist n-leitendes ZnO als Fensterschicht (TCO6) abgeschieden.
Aufgrund der großen Bandlücke von ca. 3,20 - 3,40 eV [WSW 08] ist dieses für den Großteil
des Sonnenspektrums transparent. Zur Erhöhung der lateralen Leitfähigkeit und der Verringe-
rung ohmscher Verluste wird das ZnO in der Regel dotiert. Jedoch zeigt sich beim direkten
Aufbringen des dotierten ZnO ein negativer Einfluss in Bezug auf lokale Defekte im Absor-
ber [RS01] und lokale Inhomogenitäten [RGW04]. Daher wird zunächst eine wenige 10 nm
dicke Schicht intrinsisches ZnO (i:ZnO) abgeschieden mit einem spezifischen Widerstand von
106 Ωcm [LKK 00]. Dadurch werden Bereiche des Absorbers mit schlechten elektrischen
Eigenschaften isoliert. Trotz des hohen spezifischen Widerstandes wird aufgrund der geringen
Schichtdicke der vertikale Stromtransport nicht behindert. Zusätzlich erhöht sich im intrinsi-
schen ZnO das Leitungsband am Übergang zum Puffer [RS01] (siehe Abb. 2.3), wodurch der
Elektronentransport zum Frontkontakt begünstigt wird und sich somit die Rekombination an
der Grenzfläche verringert. Zur Sammlung der Ladungsträger wird eine dotierte ZnO-Schicht
6 engl.: transparent conductive oxide
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aufgebracht. Für die Dotierung hat sich Aluminium bewährt, welches in Form von Al2O3
dem ZnO-Target beigemischt wird. Der Anteil an Al2O3 liegt üblicherweise bei 2-3 wt%
[LKK 00, GH09]. Mit einer Schichtdicke von einigen hundert nm besitzt das Al:ZnO einen
spezifischen Widerstand von ca. 2 mΩcm [GH09].
Zur besseren Stromsammlung werden auf die Fensterschicht zusätzlich metallische Kontakte
aufgebracht. Die Struktur dieser Kontakte muss so optimiert werden, dass eine gute Samm-
lung erfolgt, aber möglichst wenig Fläche der Solarzelle bedeckt wird. Zur Verringerung des
Kontaktwiderstandes wird meist ein System aus zwei metallischen Schichten verwendet, zum
Beispiel Nickel und Aluminium [CRP 13, JHW 14b]. Zusätzlich wird zur Effizienzsteigerung
eine Antireflexschicht aufgebracht, beispielsweise MgF2 [CRP 13, JHW 14b].
2.3 Absorberabscheidung
Eine Vielzahl von Prozessen für die Dünnschichtabscheidung wurde bereits zur Herstellung
von Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen verwendet. Für die Grundlagenforschung an Absorbern mit de-
finierten Eigenschaften eignen sich vor allem epitaktisch gewachsene Schichten, wie beispiels-
weise mit MBE7 [NFY 96], CVD8, bzw. MOCVD9 [AOMD98] und MOVPE10 [RSB 03a,
RSB 03b]. Für die industrielle Anwendung ist es jedoch wichtig, dass die Herstellung mit
geringen Kosten, hoher Abscheidegeschwindigkeit und guter Reproduzierbarkeit erfolgt. Da-
durch haben sich in der Forschung und Industrie zwei vakuumbasierte Prozesse durchgesetzt:
die Koverdampfung und der sequentielle Prozess (Zwei-Stufen-Prozess), welche im Folgenden
kurz vorgestellt werden. Darüber hinaus wird auch an alternativen Abscheideverfahren wie der
Elektrodeposition [GCL 96, GGB 02] und dem Siebdruck [KRT04, EPS02] geforscht.
2.3.1 Koverdamfung
Mit dem Koverdampfungsprozess werden zur Zeit die besten Wirkungsgrade erzielt [JHW 14b].
Ein Vorteil dieser Abscheidung ist die gleichzeitige Materialdeposition und die CIGSe-Bildung.
Dabei werden alle Elemente gleichzeitig auf ein geheiztes Substrat gedampft, wo sie sofort
miteinander reagieren. Die Zusammensetzung und die Eigenschaften der abgeschiedenen
Schicht lassen sich über die Dampfraten und die Substrattemperatur sehr gut regulieren
[DHSK 00, KRT04, RCE 08, SP10]. Somit ist unter anderem auch die Einstellung eines defi-
nierten Bandlückenverlaufs in Abhängigkeit von der Schichttiefe möglich [CTG 96, GTB 96].
Die zur Zeit höchsten Effizienzen werden mit dem sogenannten „3-Stufen-Prozess“ erreicht
[ACT 95, NGT 95, RCE 08].
7 engl.: molecular beam epitaxy
8 engl.: chemical vapor deposition
9 engl.: metal organic chemical vapor deposition
10 engl.: metal organic chemical vapor phase epitaxy
13
2.4 Variation der Bandlücke
2.3.2 Sequentieller Prozess
Im sequentiellen Prozess, in der Literatur auch als 2-Stufen-Prozess bezeichnet, wird die Ab-
scheidung der metallischen Ausgangsmaterialien von der eigentlichen Absorberbildung ge-
trennt. Das Auftragen der metallischen Vorläuferschichten erfolgt meist mit der Kathodenzer-
stäubung. Dieses Abscheideverfahren zeichnet sich vor allem durch seine einfache Skalierbar-
keit und hohe homogene Abscheideraten über große Flächen aus [LH09, Edo12]. Durch Variati-
on der metallischen Ausgangsmaterialien wird bereits in diesem Schritt die spätere Stöchiome-
trie ausschlaggebend beeinflusst. Die Umsetzung zum Absorber erfolgt im zweiten Schritt, der
Selenisierung. Das Selen kann sowohl als Vorläuferschicht auf die Metalle aufgedampft werden,
als auch in einer selenhaltigen Atmosphäre bereitgestellt werden. Im SEL11-Verfahren wird auf
die metallischen Ausgangsmaterialien elementares Selen aufgedampft. Während des Heizens
bildet sich eine Selenatmosphäre und die Vorläuferschichten werden zum Absorber umgesetzt.
Durch zusätzliches schnelles Aufheizen (RTP12) wird das Entnetzen der Oberfläche von Se-
len verhindert und der Seleneinbau erfolgt homogener [KPH 93, PSR 01, PPB 03, PPS 04].
Die Selenisierung kann auch in einer Gasatmosphäre erfolgen. Dabei wird entweder elemen-
tares Selen verdampft, oder ein selenhaltiges Gas in die Kammer eingelassen (z.Bsp.: H2Se)
[ZSK 95, DKL 94, DL96, LSLZ06, Alb06, OR15].
Der Nachteil des sequentiellen Prozess besteht in der geringen Prozesskontrolle während der
Absorberbildung und somit der fehlenden Möglichkeit, einen Bandverlauf frei einzustellen
[LH09]. Lediglich ein zusätzliches Ausheizen in einer Schwefelatmosphäre ermöglicht einen
Anstieg der Bandlücke zum Front- und Rückkontakt [PPS 04, KRI 13, NYH 14].
2.4 Variation der Bandlücke
Wie bereits in Kapitel 2.1 erwähnt, besteht ein wesentlicher Vorteil des CIGSe-Materials in sei-
ner variablen Bandlücke, durch Veränderung des Ga bzw. des S-Gehalts. Diese Eigenschaft ist
für die Anpassung der Bandlücke an das Sonnenspektrum sehr wichtig. Dabei besteht sowohl
die Möglichkeit, die absolute Bandlücke zu optimieren, als auch das Einstellen verschiedener
Bandlücken in Abhängigkeit von der Schichttiefe. Diese Variation über der Tiefe ermöglicht
deutliche Effizienzsteigerungen [GTS 94, CTG 96, VKP06, SZW 11, WS14].
Grundlage für die Bandlückenaufweitung mit dem Ga-Gehalt ist der kontinuierliche Übergang
von CuInSe2 (1,04 eV) zu CuGaSe2 (1,68 eV) [TRQP91, WZ95]. Die Aufweitung erfolgt kon-
tinuierlich, aber nicht ganz linear und kann wie folgt beschrieben werden:
EG,CupIn1xGaxqS e2  p1 xqEG,CuInS e2   xEG,CuGaS e2  bxp1 xq, (2.1)
wobei b der sog. bowing-Faktor ist, welcher die Abweichung vom linearen Verlauf beschreibt.
Im polykristallinen Cu(In1xGax)Se2 wurden Werte für b zwischen 0,11 - 0,24 veröffentlicht
11 engl.: stacked elemental layer
12 engl.: rapid thermal processing
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Abbildung 2.4: Schematische Bandverläufe verschiedener Galliumprofile: (a) homogenes Galliumprofil; (b)
ansteigendes Galliumprofil zum Rückkontakt (RK); (c) doppeltes Galliumprofil mit ansteigendem Galliumge-
halt zum Front- (FK) und Rückkontakt; (d) doppeltes Galliumprofil mit homogenem Plateau in der Mitte des
Absorbers.
[TRQP91, WZ95]. Bei der Variation des Ga-Gehalts wird vorrangig die energetische Lage des
Leitungsbandes verschoben. Beim Übergang zwischen den ternären Systemen CISe zu CGSe
verschiebt sich das Leitungsband um + 696 meV und das Valenzband um + 36 meV [TKR01].
Damit werden vor allem die Minoritätsladungsträger von der Bandlückenaufweitung durch Gal-
lium beeinflusst. Elektrisch hat die Bandlückenaufweitung zunächst eine Erhöhung der Leer-
laufspannung zur Folge. Jedoch wird der Absorber mit ansteigender Bandlücke zunehmend
transparent für langwelliges Licht wodurch der Kurzschlussstrom sinkt. Zudem müssen auch
Materialeigenschaften wie das Rekombinationsverhalten und die Ladungsträgerlebensdauer be-
rücksichtigt werden, die beispielsweise vom Herstellungsprozess und der Stöchiometrie ab-
hängig sind [RMP 09, TPR02]. Theoretisch sind eine Vielzahl von Galliumprofilen möglich,
von denen einige in Abbildung 2.4 schematisch dargestellt sind. Das homogene Galliumpro-
fil (Abb. 2.4a) kann am einfachsten an das Sonnenspektrum angepasst werden. Eine optima-
le Bandlücke ergibt sich bei ca. 1,15 eV und 1,35 eV [Sie11, TYCB84, WBQ95]. Nachtei-
lig ist die geringe Ladungsträgersammlung, da außerhalb der Raumladungszone kein elektri-
sches Feld die Ladungsträgertrennung begünstigt. Die Sammlung der Ladungsträger wird durch
ein ansteigendes Galliumprofil zum Rückkontakt verbessert (Abb. 2.4b). Jedoch kann dadurch
langwelliges Licht nicht mehr in großer Tiefe des Absorbers absorbiert werden. Sowohl Be-
rechnungen als auch Messungen haben allerdings gezeigt, dass der Gewinn durch die bessere
Trennung der Ladungsträger über den Verlust der geringeren Absorption teilweise überwiegt
[SLH 04, DHSK 00, VKP06, WS14]. Nachteilig ist jedoch die geringere Bandlücke am pn-
Übergang und die damit verbundene geringere Leerlaufspannung. Durch ein doppeltes Gal-
liumprofil (Abb. 2.4c) wird die Eigenschaft der erhöhten Stromsammlung im Absorber mit
der Erhöhung der Leerlaufspannung verbunden. Allerdings wird durch den zweiten Gradien-
ten am pn-Übergang die Absorption langwelligen Lichts zusätzlich reduziert. Eine Verbreite-
rung des Bandlückenminimums (Abb. 2.4d) erhöht wiederum die Absorption im langwelligen
Spektralbereich, trotz verbesserter Sammlung und erhöhter Leerlaufspannung. Dieses Profil
wird zur Zeit am häufigsten verwendet und es werden damit die besten Wirkungsgrade erzielt
[KHH 14, FPBO 14, MHA 14, SHP 14, CRP 13, NYH 14, JHW 14b].
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Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Bandverlaufs mit einer homogenen Ga-Verteilung im Absorber
und mit einem doppelt ansteigenden Ga-Profil zum Front- und Rückkontakt (rot) (nach [LES05]).
Die Auswirkungen auf den tatsächlichen Bandverlauf einer CIGSe-Solarzelle sind in Abbildung
2.5 dargestellt. Die Aufweitung der Bandlücke am Frontkontakt reduziert die Rekombination
in der Raumladungszone und erhöht somit die Leerlaufspannung zusätzlich [LES05]. Aller-
dings verringert sich durch den Anstieg im Leitungsband das resultierende elektrische Feld am
pn-Übergang mit möglichen Auswirkungen auf die Ladungsträgersammlung. Die reduzierte
Absorption langwelligen Lichts am pn-Übergang wird durch eine erhöhte Absorption in der
CIGSe-Schicht kompensiert, in der die Bandlücke nicht vergrößert wurde. Der Gradient zum
Rückkontakt verbessert vor allem die Trennung der Ladungsträger und den Transport der Mi-
noritätsladungsträger zum pn-Übergang. Zusätzlich bildet sich an der Rückkontaktgrenzfläche
ein sogenanntes Back Surface Field. Dieses verringert die Anzahl freier Ladungsträger an der
Grenzfläche und dadurch die Rekombination durch Grenzflächendefekte.
Die optimale Stärke der Gradienten ist bisher umstritten. Chririla et al. [CBP 11] befürwor-
ten einen flachen Gradienten und sagt stärkeren Gradienten einen negativen Einfluss voraus, da
ein zu starkes Minimum im Leitungsband eine Senke für die Elektronen darstellt und zu einer
verstärkten Rekombination führt. Jackson et al. [JHW 14b] dagegen zeigten eine Steigerung
der Effizienz mit einem stärkeren Bandlückenverlauf. Gleichzeitig wurde auch gezeigt, dass
sowohl mit einem flachen, als auch mit einem steilen Profil Wirkungsgrade über 20% erzielt
werden können. Dies wurde auch von Powalla et al. [PJW 13] bestätigt. Es besteht ein weites
Prozessfenster, indem hocheffiziente CIGSe-Solarzellen gefertigt werden können. Entscheiden-
der für eine gute Zelleffizienz sind Ladungsträgerdichte oder Grenzflächenqualität [RPB 15].
Ein doppeltes Ga-Profil kann im Koverdampfungsprozess vergleichsweise einfach hergestellt
werden, indem der Materialfluss einzelner Quellen nachgeregelt wird. Da im sequentiellen Pro-
zess (siehe Kapitel 2.3) die Materialdeposition von der Absorberbildung getrennt ist, lässt sich
das Profil nicht direkt einstellen. Typischerweise kommt es während der Selenisierung zu ei-
nem ansteigenden Ga-Gehalt zum Rückkontakt [WHH 14]. Um dennoch eine Aufweitung
der Bandlücke am pn-Übergang zu realisieren, wird in der Regel die Oberfläche sulfurisiert
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[PPB 03, Alb09, CYY 14, LOW14, NYH 14]. Der zusätzliche Schwefel verursacht eine Auf-
weitung der Bandlücke sowohl durch eine Verschiebung des Leitungsbandes, als auch des Va-
lenzbandes [TKR01].
Im Rahmen dieser Arbeit wird vor allem der Einfluss verschiedener Prozessparameter, wie die
Stöchiometrie der Vorläuferschicht und die Selenisierungstemperatur im sequentiellen Prozess,
auf das resultierende Galliumprofil untersucht.
2.5 Korngröße und Korngrenzen
Wie bereits in Abbildung 2.2 gezeigt, stimmt in der Regel die Korngröße mit der Schichtdicke
überein. Der direkte Vergleich von Solarzellen mit unterschiedlichen Korngrößen zeigte keinen
signifikanten Unterschied in der Effizienz [PJW 13]. Korngröße und Korngrenzen besitzen
damit im CIGSe einen vergleichsweise geringen Einfluss [TRW05, YJN 07, LH09, SR10].
Ungeachtet dessen kann die Größe der Körner während des Prozesses beeinflusst werden.
Werden die Schichten Cu-reich gewachsen, so entstehen größere Körner [BPCD 10]. Zudem
haben einige Gruppen einen Einfluss von Alkaliatomen auf das Kornwachstum beobachtet
[rGS00, PRR 94, RCK 04, IYFN09]. Die Korngröße wird häufig als Qualitätsmerkmal für
die CIGse-Schichten betrachtet, da Korngrenzen trotz des scheinbar geringen Einflusses meist
als Rekombinationszentren gelten.
Bisher ist nicht viel über Korngrenzen in polykristallinen CIGSe-Solarzellen bekannt. Es wird
vermutet, dass Sauerstoff durch die Besetzung von Leerstellen die Korngrenzen passiviert
[NMPH86, CN89]. Dieser Effekt wird von Alkaliatomen verstärkt. Kronik et al. [KCS98] be-
schrieben die katalytische Wirkung von Natrium, welches während der Oxidation molekularen
Sauerstoff zu atomarem aufspaltet. Diese Vermutung deckt sich mit Atomsondenmessun-
gen, in denen sowohl Sauerstoff als auch Alkaliatome gehäuft in den Korngrenzen auftreten
[CMCAR 11, ARSC 12, ARSS 12, KRI 13]. Trotz des scheinbar geringen Einflusses auf
die Effizienz der Solarzellen zeigten mehrere Gruppen mit EBIC13-Messungen, dass einzelne
Korngrenzen die Ladungsträgersammlung beeinflussen [NARS 09, KYS 10, SARA 11].
Zudem zeigten Kathodolumineszenzmessungen verschiedener Gruppen eine Verringerung
der Lumineszenzintensität an den Korngrenzen [RRC 03, OHR 04, HGS 06, RCE 08,
ARKK 09, HMR 12]. Grund für eine verringerte strahlende Rekombination ist eine mögliche
Abnahme freier Ladungsträger an Korngrenzen. Defektniveaus innerhalb der Korngrenzen
können Ladungsträger einfangen und die Bandstruktur beeinflussen [SS03]. Die Auswirkungen
positiv bzw. negativ geladener Defektniveaus sind in Abbildung 2.6 dargestellt.
• Positiv geladene Defekte in den Korngrenzen stoßen freie Löcher ab. Dadurch bildet sich
eine Verarmungszone an freien Löchern und eine negative Bandverbiegung entsteht (Abb.
2.6: links). Mit Hall-Messungen und Kelvinkraft-Mikroskopie wurden Barrierenhöhen in
der Größenordnung von 100 meV gemessen [SS03, SGS 03].
13 engl.: electron beam-induced current
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung des Bandverlaufs des Leistungs- (LB) und des Valenzbandes (VB)
an Korngrenzen an unterschiedlich geladenen Defekten: (links) negative Bandverbiegung durch positiv gelade-
ne Defekte mit einer (112) Orientierung und (rechts) positive Bandverbiegung durch negativ geladene Defekte
mit einer (220/204) Orientierung (nach [HGS 06]).
• Negativ geladene Defekte in den Korngrenzen stoßen freie Elektronen ab. Dadurch bildet
sich eine Verarmungszone an freien Elektronen und eine positive Bandverbiegung entsteht
(Abb. 2.6: rechts).
Mit Kelvinkraft-Mikroskopie wurden bereits beide Bandverbiegungen beobachtet, sowohl die
negative [MSM 05, YJN 07, HSA 10, JNA 04, AMB 07, SGS 03, MMS 05, HGS 06,
Sad06, Sad07], als auch die positive [KYS 10, HGS 06]. Berechnungen haben gezeigt, dass
trotz der erhöhten Anzahl an Defekten in den Korngrenzen die Rekombination durch die Poten-
tialbarrieren reduziert wird [PZ03, TRW05, MWA13]. Romero et al. [RJNAJ05] zeigten, dass
die Barrierenhöhe für Elektronen stark vom Galliumgehalt der Schicht abhängt. Eine signifi-
kante Barriere entsteht für Elektronen in CuGaSe2, in CuInSe2 können die Elektronen dagegen
ungehindert diffundieren und im Cu(In,Ga)Se2 streut die Barrierenhöhe sehr stark.
Allgemein werden Korngrenzen entsprechend der Rotation und der Verkippung der angrenzen-
den Körner beschrieben. Mit Hilfe von EBSD14-Messungen zeigten Abou-Ras et al. [ARSS07],
dass sich in Chalkopyritschichten vorzugsweise Korngrenzen mit zwei Rotationswinkel ausbil-
den: 60 und 71. Beide Winkel besitzen einen Σ15-Wert von nahezu drei. Diese sogenannten
Σ3-Korngrenzen sind Zwillingskorngrenzen und es werden ihnen geringe Bildungsenergien zu-
geschrieben [RTS09, ARKK 09]. EBIC-Messungen von Sadewasser et al. [SARA 11] zeigten,
dass der induzierte Strom durch Σ3-Korngrenzen nicht reduziert wird, durch andere Korngren-
zen jedoch deutlich. Ob sich an den Σ3-Korngrenzen eine Barriere ausbildet, hängt von der Tex-
turierung der Schicht ab. Die übliche {112}tet16Texturierung führt zu einer negativen Bandver-
biegung und die {220/204}tetTexturierung zu einer geringeren positiven Bandverbiegung ent-
sprechend Abbildung 2.6 [HGS 06, SER 07]. Dabei weist die {220/204}tetTexturierung eine
geringere Defektdichte auf, was eine Erklärung für die besseren Effizienzen solcher Zellen sein
könnte.
14 engl.: electron backscatter diffraction
15 Σ: Verhältnis des Volumens der Einheitszelle, das sich aus der Überlagerung der Punktgitter beider Körner bildenden Gitters, zu dem Volumen
der Einheitszelle des ursprünglichen Punktgitters ergibt
16 „tet“ bezeichnet die Ebene im tetragonalen Sytem
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3 Grundlagen der Lumineszenz und die Anwendung für
Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen
Lumineszenzmessungen gehören zu den wichtigsten Charakterisierungstechniken von Halblei-
tern. Sie beruhen auf der spontanen Emission von Photonen beim Übergang vom angeregten
Zustand in den Grundzustand. Die Anregung und die Erzeugung von Elektronen-Loch-Paaren
kann beispielsweise durch Bestrahlung mit Elektronen (Kathodolumineszenz, CL), durch die
Bestrahlung mit Photonen (Photolumineszenz, PL) sowie durch eine äußere angelegte Span-
nung (Elektrolumineszenz, EL) erfolgen. Die Energie des emittierten Lichts, welches bei der
strahlenden Rekombination freigesetzt wird, gibt Aufschluss über die Bandlücke, die Defek-
te und deren Energieniveaus. Die Kathodolumineszenz eignet sich aufgrund der hohen late-
ralen Auflösung vor allem zur Untersuchung kleiner Strukturen. Dagegen besitzt die Photo-
lumineszenz eine vergleichsweise hohe energetische Auflösung und eignet sich vor allem zur
Bestimmung von Defektniveaus. Im folgenden Kapitel werden die Grundlagen beider Anre-
gungsmechanismen und verschiedener Übergänge der strahlenden Rekombination theoretisch
betrachtet. Des Weiteren wird der aktuelle Stand der Forschung bezüglich der Lumineszenz an
CIGSe-Schichten vorgestellt und diskutiert.
3.1 Erzeugung freier Ladungsträger
3.1.1 Erzeugung freier Ladungsträger mit einem Elektronenstrahl
Bei der Kathodolumineszenz beruht die Erzeugung freier Ladungsträger auf der Bestrahlung
des zu untersuchenden Materials mit Elektronen. Die Generierung der später rekombinierenden
Elektronen-Loch-Paare mittels eines Elektronenstrahls ermöglicht sehr hohe laterale Auflö-
sungen. Der fokussierte Elektronenstrahl eines Rasterelektronenmikroskops eignet sich vor
allem durch die Korrelation mit dem REM-Bild für hochauflösende CL-Messungen [YH86].
Die durchschnittlich benötigte Energie zur Erzeugung eines Elektronen-Loch-Paars beträgt
EELP = 3 EG [Lap61, Kle68], womit die typischen Energien eines REMs von 1 keV bis 30 keV
mehr als ausreichend sind. Ein einzelnes Elektron mit der Energie Ee = 10 keV kann somit in
einer CIGSe-Schicht theoretisch 3000 Elektronen-Loch-Paare erzeugen. Unter realen Bedin-
gungen verringert sich die Anzahl geringfügig aufgrund von Verlusten durch zurückgestreute
Elektronen [Lea82, PR07]. Durch den geringen Energieverlust bei der Erzeugung freier La-
dungsträger kommt es pro Elektron zu sehr vielen Wechselwirkungen in der Schicht, wodurch
das Elektron tief in die Schicht eindringt. Die Eindringtiefe und damit das Anregungsvolumen
hängt maßgeblich von der Energie des einfallenden Elektrons ab: je größer die Energie, umso
größer das Anregungsvolumen [KO72, BKRR00, PR07] (siehe Anhang B.1). In erster Nä-
herung kann die Ausdehnung des Anregungsvolumen mit der Kanaya-Okkayama-Reichweite
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beschrieben werden [KO72]:
RKO 
27, 6  A  E1,67e
Z0,89  ρ
, (3.1)
mit der durchschnittlichen atomaren Masse A, der Elektronenenergie Ee, der durchschnittli-
chen Kernladungszahl Z und der Dichte ρ. Die Formel zeigt deutlich die Abhängigkeit des
Anregungsvolumen von der Energie der eingestrahlten Elektronen RKO  E1,67e und damit ver-
bunden die begrenzte Auflösung elektronenstrahlbasierter Untersuchungsmethoden. Für eine
Cu(In,Ga)Se2-Schicht ergibt sich eine Reichweite für Ee = 10 keV von 0,75 µm, für Ee = 30 keV
eine Reichweite von 4,7 µm17 (siehe Anhang B.2). Die durchschnittliche Anregungsdichte gKO








3 mit: G0  EeEELP p1 nq , (3.2)
wobei G0 die Anzahl der generierten Elektronen-Loch-Paare beschreibt, die von einem Elek-
tron erzeugt werden. Der Faktor p1 nq spiegelt den Verlust durch die zurück gestreuten Elek-
tronen wieder. Näherungsweise wird n als die Hälfte der Rückstreuausbeute Ybe angenommen
[Lea82] und der Verlust an erzeugten Elektronen-Loch-Paaren beträgt für eine CIGSe-Schicht
näherungsweise 17 %18. Die mittlere Anregungsdichte gKO nimmt mit steigender Elektronen-
energie entsprechend gKO  E5e ab. Für eine Elektronenenergie von Ee = 10 keV ergibt sich
eine mittlere Anregungsdichte von gKO = 4,1  1015 cm3 pro Elektron und für Ee = 30 keV von
gKO = 5,0  1013 cm3 (siehe Anhang B.2). Die vergleichsweise große Ausdehnung des Anre-
gungsvolumens im Verhältnis zu typischen Strahldurchmessern eines Rasterelektronenmikro-
skops (wenige 10 nm) lässt vermuten, dass die Anregungsdichte nicht konstant ist. Zur Be-
Abbildung 3.1: Berechnete Anregungsdichte aus dem Energieverlustprofil (simuliert mit CASINO v2.42): (a)
Anregungsdichte g(x,y0,z) bei einer Elektronenenergie von Ee =30 keV; (b) Energieverlust in Abhängigkeit
von der Anregungstiefe und der Energie der Elektronen; (b) Energieverlust in Abhängigkeit vom Abstand
des Strahleintritts (x0,y0,z0) und der Energie der Elektronen. Die Simulationen erfolgten mit 107 Elektronen,
welche senkrecht zur Oberfläche eingestrahlt wurden und einem Strahldurchmesser von 20 nm.
17 Cu(In0,7,Ga0,3)Se2: A = 81,3; Z = 35,4; ρ= 5,85 g/cm3
18 für Ybe=0,34 (simuliert mit CASINO [DCJ 07])
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rechnung und Simulation der lokalen Anregungsdichte kann der Monte-Carlo-Code verwendet
werden. Das Programm CASINO19 berechnet mit dem Monte-Carlo-Code ein 3-dimensionales
Energieverlustprofil [DCJ 07]. Mit dem Energieverlust pro Volumenelement kann die Anre-
gungsdichte lokal berechnet werden. In Abbildung 3.1a ist die Verteilung der Anregungsdichte
gpx, y, zq beispielhaft an der Ebene y  y0 gezeigt, in der der Elektronenstrahl (Ee  30 keV) auf
die Schicht trifft. An der Stelle des Strahleintritts ist die Anregungsdichte am größten und nimmt
mit zunehmender Entfernung zum Eintritt des Strahls (x0,y0,z0) um mehrere Größenordnungen
ab. Abbildung 3.1b zeigt die Tiefenverteilung der Energiedeposition in Abhängigkeit von der
Elektronenenergie. Mit zunehmender Elektronenenergie verschiebt sich die Deposition tiefer
in die Schicht. Dabei sinkt der Anteil der deponierten Energie und damit die Anzahl erzeugter
Elektronen-Loch-Paare an der Oberfläche und der Anteil in der Tiefe steigt. Somit ist es mög-
lich, durch die Variation der Elektronenenergie Informationen aus verschiedenen Schichttiefen
zu erhalten. In Übereinstimmung mit der mittleren Anregungsdichte gKO aus Gleichung 3.2
nimmt auch die mit CASINO berechnete mittlere Anregungsdichte g(x,y,z) mit zunehmender
Elektronenenergie ab (siehe Anhang B.3). Das spielt vor allem bei einem leistungsabhängigen
Emissionsspektrum eine entscheidende Rolle (siehe Kapitel 3.2). Entsprechend der Tiefenver-
teilung erhöht sich auch die laterale Ausdehnung mit zunehmender Elektronenenergie (Abb.
3.1c). Gleiche Ergebnisse und weiterführende Berechnungen wurden in der Dissertation von
Haarstrich gezeigt [Haa11]. Aus den Generationsprofilen lassen sich die induzierten Ladungs-
trägerdichten ∆n wie folgt berechnen [PR07]:
∆n  ∆npx, y, zq 
IS τe
q
gpx, y, zq, (3.3)
mit dem Strahlstrom IS , der Ladungsträgerlebensdauer τe und der Elementarladung q. Für
die berechneten Anregungsdichten g(x,y,z) ergeben sich für einen typischen Strahlstrom von
IS = 100 pA und Lebensdauern von τe = 10 ns induzierte Ladungsträgerdichten im Bereich von
∆n = 1012 - 1018 cm3.
3.1.2 Erzeugung freier Ladungsträger mit einem Laser
Die Erzeugung freier Ladungsträger bei der Photolumineszenz beruht auf der Absorption von
Licht. Bei der optischen Anregung mit Photonen, deren Energien größer ist als die Band-
lücke (hν> EG), wird genau ein Elektronen-Loch-Paar pro Photon erzeugt. Durch die im Ver-
gleich zum Strahldurchmesser einer Lichtquelle (typischerweise eines Lasers) geringe Diver-
genz ist die laterale Auflösung im Wesentlichen durch den Strahldurchmesser der Lichtquelle
bestimmt. Die eingestrahlte Intensität verringert sich entsprechend des Lambert-Beer’schen Ge-
setzes [Kli07]:
Ipzq  I0eαpλqz, (3.4)
19 Monte Carlo Simulation of Electron Trajectory in Solids
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mit der Ausgangsintensität der Lichtquelle I0, dem Absorptionskoeffizienten αpλq und der
Schichttiefe z. Mit einem Absorptionskoeffizienten von α (632,8 nm20) 105 cm1 [JZ84,
AGR 02] ist die Intensität bereits in einer Schichttiefe von 100 nm auf 1/e abgefallen. Bei
der Photolumineszenz wird also nur sehr oberflächennah angeregt. Für eine Leistung eines
HeNe-Lasers (632,8 nm) von PHeNe = 1 mW und einer Anregungsfläche von 2 mm2 ergibt sich
an der Oberfläche der Schicht eine induzierte Ladungsträgerdichte von ∆n = 5  1014 cm3, in
einer Schichttiefe z = 0,5 µm nur ∆n = 5  1012 cm3.
Im Vergleich zur Anregung mit einem Elektronenstrahl variiert die Anregungsdichte bei der
Absorption von Photonen auch um mehrere Größenordnungen. Die absolute Anregungsdichte
ist dagegen um ca. drei Größenordnungen geringer. Dies liegt vor allem an der schlechteren
Fokussierbarkeit der Laserstrahlung. Mit Objektiven ist es zwar möglich, den Laserfleck auf
eine Fläche von unter einem Quadratmikrometer zu fokussieren, jedoch nicht auf eine Fläche,
welche dem Durchmesser eines Elektronenstrahls entspricht. Zudem reduziert jedes zusätzli-
che optische Bauteil die transmittierte Leistung und somit wiederum die Anregungsdichte. Die
vergleichsweise große Anregungsfläche begrenzt die laterale Auflösung bei der Photolumines-
zenz deutlich. Die Lumineszenz einzelner Körner kann somit nicht ohne Weiteres untersucht
werden. Die daraus resultierende geringere induzierte Ladungsträgerkonzentration ist vor allem
beim Vergleich der Lumineszenz kompensierter Halbleiter von großer Bedeutung, welche in
Kapitel 3.2c erläutert wird.
3.2 Strahlende Rekombination
Werden durch eine äußere Anregung freie Ladungsträger erzeugt, so thermalisieren diese sehr
schnell an die entsprechenden Bandkanten [HS07]. Der Halbleiter befindet sich in einem an-
geregten Zustand und wird durch strahlende oder nicht strahlende Rekombinationsprozesse in
seinen Grundzustand zurückkehren. Im Folgenden soll hauptsächlich die strahlende Rekombi-
nation genauer betrachtet werden, welche vor allem für die Charakterisierung von Halbleitern
eine entscheidende Rolle spielt. In Abbildung 3.2 sind mögliche optische Übergänge und die
beteiligten Niveaus schematisch dargestellt.
a) Band-Band Übergang (BB)
Rekombiniert ein Elektron direkt von der Leitungsbandunterkante mit einem Loch der Valenz-
bandoberkante, so spricht man von einem Band-Band Übergang (BB). Die Energie des emit-
tierten Photons entspricht der Bandlückenenergie EG des Halbleiters. Mit steigender Temperatur
folgt die Position des Intensitätsmaximums der Bandlücke zu geringeren Energien. Für CuInSe2
und CuGaSe2 beträgt diese Verschiebung weniger als < 0,1 meV/K für Temperaturen unterhalb
von 100 K (CuInSe2: [RG86, CMM 98], CuGaSe2: [MJWT 03, BRB 12, CMM 98]). Eine
20 Anregung mit einem HeNe-Laser
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Abbildung 3.2: Überblick über die möglichen Übergänge strahlender Rekombination: Die maximal detektier-
bare Energie ist die der Bandlücke EG  ELB  EVB beim Band-Band Übergang (BB). Andere Übergänge
zeigen eine um die jeweilige Bindungsenergie der beteiligten Zustände verringerte Energie: FX und BX be-
zeichnen Übergänge mit einem freien bzw. gebundenen Exziton, FB und DA-Übergänge mit Donator- und,
oder Akzeptorzuständen.
Erhöhung der Anregungsleistung Pexc hat keinen Einfluss auf die energetische Lage des Maxi-
mums.
b) Exzitonische Übergänge (FX bzw. BX)
Bei tiefen Temperaturen ist die Coulombkraft zwischen einem Elektron und einem Loch stark
genug, um gebundene Elektronen-Loch-Paare zu bilden. Diese sogenannten Exzitonen zeich-
nen sich vor allem durch eine geringe Linienbreite aus. In direkten Halbleitern entspricht die
Energie des emittierten Photons der Bandlücke EG, reduziert um die Bindungsenergie des freien
Exzitons (EFX):
hνFX  EG  EFX. (3.5)
Die Bindungsenergie des Exzitons EFX kann mit dem Wasserstoffmodell berechnet werden
[Pan04]. Bei der Anwesenheit von geladenen oder neutralen Defekten können sich freie Ex-
zitonen an diese binden. Dabei verringert sich die Bindungsenergie, im Vergleich zu den freien
Exzitonen, um die Bindungsenergie des Komplexes (EBX):
hνBX  EG  EBX. (3.6)
Mit ansteigender Temperatur folgt die energetische Position der exzitonischen Emission der
Bandlücke und ist unabhängig von der Anregungsleistung Pexc [SR10]. Die Abhängigkeit der
Intensität des Lumineszenzsignals IL von der Anregungsleistung folgt in erster Näherung dem
empirischen Gesetz:
IL 9 Pkexc, (3.7)
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mit dem Exponent k  2 für exzitonische Übergänge [SLZ92, RSA 05]. Detailliertere Darstel-
lungen exzitonischer Übergänge befinden sich in [Pan04, Kli07, YC10].
c) Defektgebundene Übergänge
Treten in einem Halbleiter Defekte auf, so können diese an der Lumineszenz maßgeblich be-
teiligt sein. Rekombiniert ein freier Ladungsträger in ein neutrales Defektniveau, so sprich man
von einem Band-Defekt Übergang (FB21). Ist an einem Übergang ein Donator und ein Akzep-
tor beteiligt, so bezeichnet man den Rekombinationsprozess als Donator-Akzeptor-Übergang
(DA). Die Energie der Emission hängt stark von der energetischen Lage der Defektniveaus ab
und ist für die Charakterisierung eines dotierten Halbleiters entscheidend.
c1) Band-Defekt Übergänge (FB)
Wenn Donator- oder Akzeptorzustände in der Bandlücke vorhanden sind, können freie Elektro-
nen aus dem Leitungsband mit einem neutralen Akzeptor, bzw. freie Löcher aus dem Valenz-
band mit einem neutralen Donator rekombinieren. Dabei wird der freie Ladungsträger an den
lokalisierten Zustand gebunden (FB). Die Energie des emittierten Photons entspricht bei direk-
ten Halbleitern der Bandlückenenergie, welche um die Ionisierungsenergie des Defektzustandes
verringert ist:




wobei ED die Ionisierungsenergie eines Donatorzustandes beschreibt und EA die eines Akzep-
tors. Bei einer Temperaturerhöhung verschiebt sich das Maximum um kBT2 zu höheren Energien.
Eine Erhöhung der Anregungsleistung Pexc führt zu keiner Veränderung der energetischen Lage
der Lumineszenz. Die Intensität folgt der Gleichung 3.7 mit einem Exponenten k   1 [SLZ92].
c2) Donator-Akzeptor-Übergänge (DA)
Bei gleichzeitigem Auftreten von Donatoren und Akzeptoren kann strahlende Rekombination
zwischen zwei Defekten auftreten. Nach der Rekombination sind die beiden anfänglich neu-
tralen Zustände entgegengesetzt geladen. Dadurch entsteht eine Coulombwechselwirkung zwi-
schen den geladenen Defekten, deren Bindungsenergie EC zusätzlich an das Photon abgegeben
wird. Die daraus resultierende Energie des Photons ist gegeben durch:




mit εr der Dielektrizitätskonstante, q der Elementarladung und rDA dem Abstand zwischen den
beteiligten Donator- und Akzeptorzuständen. Dieser Abstand ist abhängig von der Dichte der
anfänglich neutralen Defekte und somit von der Anregungsleistung Pexc. Mit zunehmender An-
regungsleistung und Anregungsdichte reduziert sich die Rekombinationswahrscheinlichkeit na-
21 engl.: Free-to-Bound Transition
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heliegender Defekte und es kommt durch die Verringerung des mittleren Abstandes zweier be-
teiligter Defekte zu einer Blauverschiebung der Lumineszenz. Die Position des Emissionsma-
ximums kann mit folgender empirischen Gleichung beschrieben werden:







dabei gibt β an, um wie viel sich das Lumineszenzmaximum pro Größenordnung der
Anregungsleistung verschiebt und liegt für Donator-Akzeptor-Übergänge im Bereich von
1 - 6 meV/Dekade. [SR10]. Mit ansteigender Temperatur werden mehr ionisierte Defekte ther-
misch neutralisiert. Damit sinkt der mittlere Abstand rDA zwischen zwei neutralen Defekten
und die Rekombinationswahrscheinlichkeit steigt. Die Verringerung des Abstandes resultiert in
einer Blauverschiebung des Emissionsmaximums mit zunehmender Temperatur. Die Abhän-
gigkeit der Lumineszenzintensität von der Anregungsleistung folgt wiederum der Gleichung
3.7 mit einem Exponenten k   1 [SLZ92].
c3) Quasi Donator-Akzeptor-Übergang (qDA)
Treten sowohl Donatoren als auch Akzeptoren in einem Halbleiter auf, so spricht man von
einem kompensierten Halbleiter. In stark kompensierten Halbleitern sind die meisten Defekte
geladen. Im Fall von p-leitendem CIGSe werden die Elektronen der Donatorzustände von den
Akzeptoren eingefangen. Trotz einer hohen Anzahl von geladenen Defekten sind nur wenige
freie Ladungsträger vorhanden, welche die geladenen Defekte abschirmen können. Dadurch
entstehen, bei einer zufälligen räumlichen Verteilung von Defekten, Bereiche mit einer erhöh-
ten Anzahl von negativ geladenen Akzeptoren und Bereiche mit positiv geladenen Donato-
ren. Die Ansammlung von geladenen Defekten führt zu lokalen Potentialfluktuationen [SR10].
In schwach kompensierten Halbleitern werden diese Fluktuationen von freien Ladungsträgern
vollständig abgeschirmt, in stark kompensierten Halbleitern reicht die Anzahl der Ladungsträ-
ger jedoch nicht aus. Weiterhin können Potentialfluktuationen durch inhomogene Stöchiome-
trieverteilungen und Verspannungen hervorgerufen werden [WMR05]. Die Auswirkungen auf
den Bandverlauf sind in Abbildung 3.3 schematisch dargestellt. Die Effekte solcher Potential-
fluktuationen sind ausführlich in [SE84] und [LO81] beschrieben. Da die Potentialfluktuationen
in Entfernungen auftreten, welche durch Tunnelprozesse überwunden werden können, verrin-
gert sich somit die Energie des Emissionsmaximums mit zunehmenden Potentialfluktuationen
zu:
hνqDA  hνDA  2γ (3.11)






wobei γ der Amplitude der Potentialfluktuationen entspricht. Diese steigt mit zunehmender
Kompensation, da die Anzahl geladener Störstellen Nt  N D   N

A zunimmt und die Anzahl
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Abbildung 3.3: Banddiagramm eines schwach kompensierten Halbleiters ohne Potentialfluktuationen (links)
und eines stark kompensierten Halbleiters mit Potentialfluktuationen (rechts) (nach [Reg04, SR10]).
der freien Löcher p  NA  N
 
D abnimmt [SE84].
Aus der Abhängigkeit der Potentialamplitude von den freien Ladungsträgern resultiert das
Verhalten der Emission bei veränderter Anregungsleistung. Bei schwacher Anregung wird die
Emission durch tunnelunterstützte Übergänge von lokalen Minima des Leitungsbandes zu loka-
len Maxima des Valenzbandes dominiert. Durch eine Erhöhung der Anregungsleistung werden
mehr freie Ladungsträger generiert. Dadurch werden andere Übergänge bei höheren Energien
wahrscheinlicher und die zusätzlichen Ladungsträger können lokale Defektansammlungen ver-
stärkt abschirmen [RRC 03]. Als Folge der Abschirmung reduziert sich die mittlere Amplitude
der Potentialfluktuationen und das Emissionsmaxima verschiebt sich gemäß Gleichung 3.12
zu höheren Energien. Diese Verschiebung ist deutlich stärker als bei DA-Übergängen schwach
kompensierter Halbleiter und verursacht eine Verschiebung des Emissionsmaximums mit stei-
gender Anregungsleistung von β¡ 10 meV/Dekade. In stark kompensiertem GaAs und ZnSe
wurden Verschiebungen von bis zu 30 meV/Dekade gemessen [GYL93, BGK 96, HMK 96].
Mit zunehmender Temperatur können die freien Ladungsträger thermisch die Potentialbarrie-
ren überwinden und es kommt zu einer Ansammlung in den Potentialvertiefungen. Dadurch
wird die tunnelunterstützte Rekombination wahrscheinlicher und das Maximum der Emission
verschiebt sich zu niedrigeren Energien [SR10].
Neben dem charakteristischen Verhalten bei erhöhter Anregungsleistung und steigender
Temperatur zeichnet sich der Quasi Donator-Akzeptor-Übergang durch eine asymmetrische
Linienform aus. Die Flanke zu höheren Energien wird von Übergängen dominiert, deren
Tunneldistanz vernachlässigbar ist. Zusätzlich sind aber auch niederenergetische Übergänge
möglich, wobei deren Übergangswahrscheinlichkeit mit zunehmenden Abstand sinkt. Dadurch
entsteht eine Verbreiterung der Emission und eine mit zunehmender Kompensation stärkere
Asymmetrie [SR10].
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Übergänge Temperaturabhängigkeit Anregungsabhängigkeit
Position Intensität Position Intensität
exzitonisch variiert mit EG Eakt=Eex konstant k < 2
FB schiebt mit kBT2 Eakt=EDe f ekt konstant k < 1
DA Eakt=EDe f ekte k < 1
schwach geringe Blau- β= einige
kompensiert verschiebung meV/ Dekade
stark Rot- β> 10
kompensiert verschiebung meV/ Dekade
Tabelle 3.1: Experimentelle Unterscheidung der verschiedenen optischen Übergänge nach deren Verhalten bei
einer Veränderung der Temperatur und der Anregungsintensität (nach [SR10]).
3.3 Lumineszenz von Cu(In,Ga)Se2-Absorberschichten
Im Cu(In,Ga)Se2-Materialsystem und den dazugehörigen ternären Verbindungen CuInSe2
und CuGaSe2 wurden sowohl exzitonische als auch defektgebundene Übergänge gemessen
[SR10, LYF 12, SOIN09, RSA 05, MJWT 03, BSALS01]. Die für die experimentelle Cha-
rakterisierung der Cu(In,Ga)Se2-Absorberschichten wichtigen Lumineszenzeigenschaften der
auftretenden Übergänge sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst. Die energetische Lage und die
Anzahl der Emissionslinien ist vor allem von der Stöchiometrie der Schichten abhängig. Bei
dem quaternären Mischsystem Cu(In,Ga)Se2 beeinflusst der Ga-Gehalt zusätzlich das Emis-
sionsspektrum. Detaillierte Lumineszenzuntersuchungen wurden lediglich bei einer kleinen
Anzahl von verschiedenen Ga-Konzentrationen vorgenommen. Eine ausführliche Zusam-
menfassung der Literatur ist in der Dissertation von N. Rega zu finden [Reg04]. Zahlreiche
Lumineszenzuntersuchungen mit PL, CL und EL sowie intensitäts- und temperaturabhängige
Messungen führten zu einem umfangreichen Gesamtbild der Lumineszenz und der Defekt-
struktur.
In der Literatur sind die Lumineszenzspektren der ternären Systeme CuInSe2 [SRZLS04,
BSALS01, PZL 96] und CuGaSe2 [SGR 13, SR10, BSG 00] in Abhängigkeit von der Stö-
chiometrie ausführlich beschrieben. In Abbildung 3.4 ist der Einfluss des Cu-Gehalts auf die
PL-Spektren von CuInSe2 und CuGaSe2 dargestellt. Beide Materialien zeigen das gleiche
Verhalten in Bezug auf das Cu/III-Verhältnis. Lediglich eine unterschiedliche energetische
Position der Emission ist aufgrund der verschiedenen Bandlücken zu sehen.
Ausgehend von einer Cu-armen Stöchiometrie ist in beiden Systemen nur eine breite, zu gerin-
geren Energien verbreiterte Emissionslinie im Spektrum zu erkennen. Dieser DA1-Übergang
wird in der Regel einem Quasi Donator-Akzeptor-Übergang zugeordnet, welcher stark von
Potentialfluktuationen beeinflusst ist [ZLRS97, DWH 98, BSALS01, RRC 03, SRZLS04].
Mit abnehmendem Cu-Gehalt ist der Halbleiter zunehmend kompensiert und zeigt die typischen
Emissionseigenschaften kompensierter Halbleiter in Abhängigkeit der Anregungsleistung und
der Messtemperatur (siehe Abschnitt 3.2c).
Zu Cu-reichen Proben verändert sich das Emissionsspektrum deutlich. Nahe dem Stöchiome-
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Abbildung 3.4: Photolumineszenzspektren bei tiefen Temperaturen von CuInSe2 (links) und CuGaSe2 (rechts)
mit variierendem Cu/III-Verhältnis. In beiden Fällen entspricht das blaue Spektrum dem nächsten an der Stö-
chiometrie (nach [SGR 13, SRZLS04, BSALS01]).
triepunkt (Cu/III > 0,95) verschiebt sich das Emissionsmaximum zu höheren Energien und wird
deutlich schmaler. Zusätzlich treten weitere Emissionslinien im Spektrum auf. Neben exzitoni-
schen Übergängen nahe der Bandlücke sind weitere defektgebundene Übergänge zu kleineren
Energien erkennbar. Ein zweiter Donator-Akzeptor-Übergang 20 - 40 meV unterhalb des ersten
DA1-Übergangs dominiert das Spektrum. Die energetische Lage beider DA-Übergänge scheint
unabhängig vom Cu-Gehalt zu sein, lediglich das Intensitätsverhältnis ändert sich systema-
tisch mit ansteigendem Cu/III-Verhältnis. Der dritte, um 20 - 40 meV energetisch niedrigere
Übergang, wurde ebenfalls einem DA-Übergang zugeordnet [SR10]. Dieses Verhalten wurde
sowohl an epitaktisch gewachsenen [SRZLS04], als auch polykristallinen Schichten gezeigt
[DHM 99].
Ausgehend von den Lumineszenzspektren Cu-reicher Schichten wurden die Defektenergien für
die Donator- und Akzeptorzustände mit intensitäts- und temperaturabhängigen PL-Messungen
bestimmt. Für das ternäre CuInSe2-System wurden zwei verschiedene Akzeptorzustände mit
einem energetischen Abstand von EA1= 40 meV und EA2= 60 meV zur Valenzbandkante ge-
messen, sowie ein flacher kompensierender Donatorzustand ED1 = 6 - 12 meV unterhalb der
Leitungsbandkante [RSB 03a, SRZLS04]. Es wird angenommen, dass bei geringem Cu-
Überschuss (Cu/III = 1,0... 1,1) die Emission vor allem durch den Akzeptor A1 dominiert wird
und bei höherem Cu-Überschuss (Cu/III > 1,1) durch A2 [RSA 05]. Eine Übersicht über das
Defektmodell bei CuInSe2 ist in Abbildung 3.5a schematisch dargestellt.
Für das zweite ternäre System CuGaSe2 wurden wiederum zwei Akzeptorzustände bei
EA1 = 60 meV und EA2 = 100 meV und ein Donatorzustand mit ED1 = 13 meV bestimmt. Diese
Ergebnisse wurden bereits in mehreren Veröffentlichungen bestätigt [BSALS01, MJWT 03,
RSB 03a, RSB 03b, SRZLS04, RSA 05].
Photolumineszenzmessungen wurden auch am quaternären Mischsystem CuIn1xGaxSe2
durchgeführt. Mit steigender Ga-Konzentration verschiebt sich das Emissionsmaximum des
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Abbildung 3.5: Rekombinationsmodell für CuInSe2 ausgehend von den PL-Messungen aus Abbildung 3.4
(links) (übersetzt von [SRZLS04]) und Defektmodell für Cu(In,Ga)Se2 ausgehend von den ternären Verbin-
dungen CuInSe2 und CuGaSe2 (rechts) (nach [BSALS01]).
Donator-Akzeptor-Übergangs zu höheren Energien entsprechend der Bandlücke [MD91,
MHS98, YYMI00, RSA 05]. Zusätzlich wurde eine Verbreiterung der Emission beobachtet,
je weiter man sich mit dem Ga-Gehalt von dem ternären System entfernt. Dies wird mit
einer Zunahme lokaler Konzentrationsunterschiede zwischen In und Ga begründet, was zu
Bandlückenfluktuationen führt [RSA 05]. Rega et al. [RSA 05] zeigten zudem, dass sich die
Defektniveaus nur geringfügig mit der Bandlücke verändern, wie in Abbildung 3.5b dargestellt.
Der Abstand des Akzeptors A1 im CuInSe2 zur Valenzbandkante steigt kontinuierlich mit
zunehmender Ga-Konzentration von 40 auf 60 meV und der tiefere Akzeptor A2 von 60 auf
100 meV. Der energetische Abstand des Donators steigt dagegen nur um 3 meV auf 13 meV.
Aufgrund der höheren energetischen Auflösung der Photolumineszenz wurden die meisten
Untersuchungen in der Literatur mit PL-Messungen durchgeführt. Zudem wurden die Schich-
ten meist epitaktisch abgeschieden, da sich dadurch die Stöchiometrie auch über die Tiefe
sehr gut einstellen lässt. Allerdings werden sowohl in der Forschung als auch in der Indus-
trie höhere Wirkungsgrade mit Solarzellen erreicht, die eine Variation der Bandlücke über der
Schichttiefe aufweisen [JHW 14b, NYH 14]. Die Bandlücke wird zumeist mit einer Erhöhung
des Ga-Gehalts vergrößert, alternativ mit dem teilweisen Ersetzen von Selen durch Schwefel
[PPB 03, PPK04, Kar12]. Die Abhängigkeit der Lumineszenz vom S-Gehalt ähnelt stark dem
Verhalten mit zusätzlichem Gallium [MVG 03]. Dadurch ist zu vermuten, dass das Defektmo-
dell auch auf das Cu(In,Ga)(Se,S)2 angewendet werden kann. Angesichts der geringen lateralen
Auflösung und der begrenzten Eindringtiefe der Photonen bei der Photolumineszenz können
Zellen mit einem Bandverlauf nicht detailliert mit der PL charakterisiert werden.
Aufgrund der höheren lateralen Auflösung der Kathodolumineszenz kann die Lumineszenz
auch an Querschnitten und an Grenzschichten untersucht werden. Sowohl die Variation
der Bandlücke als auch laterale Inhomogenitäten können sehr gut wiedergegeben werden
[RRC 03, HMR 12, MARR 14]. Zudem kann durch eine Veränderung der Beschleuni-
gungsspannung die Elektronenenergie variiert werden und somit die Anregungstiefe. Mit
der Kathodolumineszenz im Volumenmaterial können Lumineszenzeigenschaften in der Grö-
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ßenordnung von wenigen 100 nm untersucht werden. Diese vergleichsweise hohe Auflösung
ermöglicht einzelne Körner [RRC 03, SBR 05, HSG 06, RRT 12], Korngrenzen [RRC 03,
OHR 04, HGS 06, HSG 06, ARKK 09] und Grenzflächen [SSB 02, RLH 03, RKA 03] zu
untersuchen. Eine weitere Erhöhung der Auflösung ermöglicht die Verwendung eines Raster-
transmissionsmikroskops zur Anregung der Lumineszenz. Damit ist es möglich, Grenzflächen
noch detaillierter zu untersuchen, da die Auflösung in erster Näherung nur von dem Durchmes-
ser des Elektronenstrahls abhängt [RKA 03, HGS 06].
Trotz der Möglichkeiten mit CL hochaufgelöste Messungen an dünnen Schichten vorzuneh-
men wurden bislang keine genauen systematischen Untersuchungen an Solarzellen mit anstei-
gendem Gallium bzw. Schwefel-Gehalt vorgenommen. Romero et al. [RKA 03] wiesen an
einem Querschnitt eine Bandlückenaufweitung an der Grenzfläche nach und zeigte einzelne
Spektren an TEM-Proben. Jedoch fehlt die Korrelation zur Stöchiometrie, um eine eindeuti-
ge Aussage zur gemessenen Lumineszenz zu treffen, da sowohl das Ga/III-Verhältnis, als auch
das Cu/III-Verhältnis die Bandlücke und somit die Lumineszenz beeinflussen. Romero et al.
[RDT 11, RRT 12], Contreras et al. [CME 11] und Witte et al. [WARA 15] zeigten zudem
Messungen in der Draufsicht, bei denen die Korngrenzen eine Rotverschiebung des Lumines-
zenzsignals aufzeigen. Die Autoren deuten diese Verschiebung als eine Cu-Verarmung, welche
eine Verringerung der Bandlücke zur Folge hat [SGR 13]. Allerdings wurden die Zellen in ei-
nem Drei-Stufen-Prozess gefertigt, wodurch ein Bandlückenverlauf in der Tiefe erzeugt wird.
Abhängig vom Bandverlauf an den Korngrenzen kann eine Rotverschiebung der Lumineszenz
auch durch die zumeist geringere Schichtdicke an Korngrenzen gemessen werden. Für eine ge-
naue Charakterisierung sind daher glatte Oberflächen notwendig (siehe Kapitel 6.2.4). Müller et
al. [MARR 14] konnten an polierten Querschnitten ein unterschiedliches Lumineszenzverhal-
ten an einigen Korngrenzen beobachten, allerdings nur mit einer geringen lateralen Auflösung.
Witte et al. [WARA 15] bestimmten zudem den Ga-Gradienten durch ein schrittweises Abätzen
des Absorbers. Allerdings ist durch das ungleichmäßige Ätzen und wegen dem Anregungsvo-
lumen des Elektronenstrahls der Fehler der Schichtdicke sehr groß. Haarstrich et al. [HMR 12]
zeigten eine unterschiedliche Lumineszenz an CIGSe-Absorbern mit einem Ga-Gradient bei
CL-Messungen von der Front- bzw. Rückseite. Zudem konnte die CL von Cu(In,Ga)Se2 So-
larzellen an polierten Querschnitten mit der Elementkonzentration (gemessen via SIMS- und
EDX-Messungen) korreliert werden. Jedoch war die Auflösung durch das Anregungsvolumen
des Elektronenstrahls auf einige 100 nm begrenzt. Hanna et al. [HGS 06] zeigten polychromati-
sche CL-Messungen an TEM-Lamellen mit hoher Auflösung, jedoch keine monochromatischen
Spektren.
Wie diese Ergebnisse zeigen, wären zur genaueren Charakterisierung Lumineszenzmessungen
an dünnen Lamellen notwendig. Mit Hilfe der hohen lateralen Auflösung kann die Lumineszenz
lokal mit der an derselben Lamelle gemessenen Elementkonzentration korreliert werden.
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4 Herstellung der untersuchten Vorläuferschichten und der
Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen
Die in dieser Arbeit untersuchten Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen wurden in einem sequentiellen
Prozess am Institut für Festkörperphysik von Dr. M. Oertel [Oer14] und A. Kusch gefertigt
[Kus14]. Die Präparation der Lamellen erfolgte durch P. Schöppe [Sch15b] (Anhang D). Als
Substrat wurde für die Variation der Vorläuferschichten und der ersten Selenisierungsstufe ein
Natriumsilikatglas der Firma Pilkington mit dem Markenname OptiwhiteTM verwendet, für die
Hochtemperaturserien (HTS 1/2) ein Hochtemperaturglas der Schott AG, Mainz.
4.1 Rückkontaktabscheidung
Auf das Glassubstrat wird der Molybdänrückkontakt mittels DC-Kathodenzerstäubung in zwei
Schichten aufgebracht. Die erste 100 nm dicke Schicht verbessert die Haftung am Substrat und
wurde mit niedriger Leistung abgeschieden. Die zweite 400 nm dicke Schicht wurde auf eine
optimale Leitfähigkeit optimiert. Sie wurde bei einem höheren Argondruck und erhöhter Leis-
tung abgeschieden. Die detaillierten Abscheideparameter sind in Anhang C.1 aufgelistet.
4.2 Abscheidung der metallischen Vorläuferschichten
Die Abscheidung der metallischen Vorläuferschichten erfolgte mittels DC-Kathodenzerstäubung
mit je 10 Schichten von einem In- und einem Cu/Ga-Target. Die hohe Anzahl von 20 Ein-
zelschichten führt zu einer homogeneren Absorberbildung und reduziert in der nachfolgenden
Selenisierung die Spannungen in der Schicht [OHMW09]. Die Schichtdicken der Vorläu-
ferschichten wurden so gewählt, dass die späteren Zellen ein Cu/III-Verhältnis von ca. 0,9
aufweisen. Die verwendeten Prozessparameter sind in Tabelle 4.1 aufgelistet. Ausgehend von
einer homogenen Ga-Verteilung (Abb. 4.1a) wurden zur Variation der Vorläuferschichten die
Abscheidezeiten gezielt variiert, um 25 % bzw. 50 % mehr Gallium zum Frontkontakt zu depo-
nieren (Abb. 4.1a bzw. 4.1b). In den Hochtemperaturserien wurden homogene Galliumprofile
abgeschieden. Die Abscheideleistungen wurden entsprechend gleichbleibender Abscheideraten
angepasst. In der zweiten Hochtemperaturserie wurde die Schichtanzahl von 20 auf 27 erhöht,
um einen homogeneren Einbau der Elemente zu erzielen. Zudem wurde zur Steigerung des
integralen Galliumgehalts ein Target mit einem Cu/Ga-Verhältnis von 70/30 verwendet.
Serie Druck Target Leistung Schicht-
pAr (mbar) Cu/Ga In (W) Cu/Ga (W) anzahl
Vorläufer- 1,3  103 75/25 230 240 20
schichtsysteme
HTS1 1,3  103 75/25 330 240 20
HTS2 1,3  103 70/30 220 210 27
Tabelle 4.1: Prozessparameter während der Abscheidung der metallischen Vorläuferschichten.
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Abbildung 4.1: Schematische Darstellung der variierten Schichtfolge der metallischen Vorläuferschichten: (a)
homogenes Ga-Profil; (b) 25 % mehr Ga am Frontkontakt; (c) 50 % mehr Ga am Frontkontakt. Die Skala der
Abscheidedauer in (b) und (c) entspricht der in (a).
4.3 Selenisierung
Die Absorberbildung erfolgt in einer reaktiven Selenatmosphäre. Für eine optimale Absorber-
bildung wurde ein zweistufiger Selenisierungsprozess verwendet [Oer12, WS13]. In der ers-
ten Selenisierungsstufe sollen die metallischen Vorläuferschichten vollständig zu Kupfer und
Indium-, bzw. Galliumseleniden umgesetzt werden, ohne dass sich bereits Cu(In,Ga)Se2 bildet.
Erst in der zweiten Stufe soll es zur Umsetzung der Metallselenide zum Cu(In,Ga)Se2-Absorber
kommen. Die Trennung der Metallselenidbildung von der Absorberbildung soll zu einer homo-
generen Absorberschicht beitragen und Verspannungen während des Schichtwachstums redu-
zieren [Oer12]. Um die Bildung verschiedener Phasen zu steuern, wird die Selenisierungstem-
peratur angepasst. Da sich die Metallselenide bereits bei deutlich geringeren Temperaturen bil-
den [Pur10], wird in der ersten Stufe eine niedrigere Temperatur verwendet als in der zweiten.
Da die reale Temperatur auf der Probe nur schwer einzustellen ist und diese während des Prozes-
ses leicht schwankt, wird im Folgenden die eingestellte Substratheizertemperatur als Selenisie-
rungstemperatur bezeichnet. Die realen Temperaturen auf der Substratoberfläche liegen in der
ersten Selenisierungsstufe ca. 20 C darunter, in der zweiten Stufe ca. 90C. Die verwendeten
Selenisierungstemperaturen sind in Abbildung 4.2 dargestellt bzw. in Anhang C.2 tabellarisch
aufgelistet.
Zur Untersuchung der ersten Selenisierungsstufe wurden die Vorläuferschichten aus Abbildung
4.1 in der ersten Stufe teilweise bei Temperaturen von 360C bzw. 400C selenisiert (siehe Abb.
4.2a). In der zweiten Selenisierungsstufe wurden keine Parameter variiert.
Zur Untersuchung der zweiten Selenisierungsstufe wurden zwei Hochtemperaturserien pro-
zessiert. In der ersten Hochtemperaturserie wurde lediglich die Selenisierungstemperatur der
zweiten Stufe schrittweise erhöht und alle weiteren Prozessparameter wurden konstant gehalten
(Abb. 4.2b). In der zweiten Hochtemperaturserie wurde der Selendruck an den Hochtemperatur-
prozess angepasst und die Selendampfrate von 200 auf 250 nm/min erhöht. Zusätzlich wurden
die Haltezeiten verkürzt (Abb. 4.2c), damit die Zellen nicht zu stark selenisert werden und so-




Abbildung 4.2: Grafische Darstellung der Selenisierungstemperatur in den verschiedenen Selenisierungspro-
zessen: (a) Selenisierungsprozess mit Anstieg der Temperatur in der ersten Stufe; (b) Selenisierungsprozess
mit Anstieg der Temperatur in der zweiten Stufe; (c) Selenisierungsprozess mit Anstieg der Temperatur in der
zweiten Stufe und Anpassung der Prozessparameter an die erhöhte Temperatur. Die Skala der Substratheizer-
temperatur in (b) und (c) entspricht der in (a).
4.4 CdS-Pufferschicht
Als Pufferschicht wird CdS in einem chemischen Bad abgeschieden. Als Cadmiumquelle
dient CdSO4 und Schwefel wird mit Thioharnstoff CS(NH2)2 zur Verfügung gestellt. Eine ca.
30%ige Amoniaklösung (NH4OH) erzeugt das basische Niveau und dient zur Komplexbildung
[HKN 98]. Das Volumen des Bades betrug ca. 560 ml und wurde auf ca. 63C geheizt. Die
Abscheidung von ca. 50 nm benötigte 12,5 min.
4.5 ZnO-Fensterschicht
Die Fensterschicht besteht aus zwei Schichten: einer intrinsischen und einer Al-dotierten Zink-
oxidschicht. Beide Schichten wurden mittels HF-Kathodenzerstäubung abgeschieden. Auf die
CdS-Pufferschicht wird zunächst das intrinsische Zinkoxid (i:ZnO) aufgebracht. Die ca. 70 nm
dicke i:ZnO-Schicht wird für eine optimale Transparenz und einen hohen spezifischen Wider-
stand mit einem Gasgemisch aus Argon mit 2 % Sauerstoff abgeschieden [zAL 05]. Die darauf
folgende 300 nm dicke Al-dotierte Zinkoxidschicht wird mit reinem Argon abgeschieden und
dient zur eigentlichen Stromsammlung. Die detaillierten Abscheideparameter sind in Anhang
C.1 aufgelistet.
4.6 Kontakt
Für eine erhöhte Stromsammlung werden zusätzlich metallische Kontakte auf die Solarzelle
aufgebracht. Mittels DC-Kathodenzerstäubung werden drei Schichten aus Molybdän und Kup-
fer abgeschieden. Die erste 200 nm dicke Molybdänschicht gewährleistet vor allem einen gerin-
gen Kontaktwiderstand zum Al:ZnO und verringert zudem die Diffusion des darauffolgenden
Kupfers in die vorangegangenen Schichten. Die folgende 800 nm dicke Kupferschicht dient zur
Stromleitung, die oberste 100 nm dicke Molybdänschicht schützt den Kontakt vor Oxidation.




Das folgende Kapitel gibt einen kurzen Überblick über die in der vorliegenden Dissertation ver-
wendeten Charakterisierungsmethoden. Die Messungen der Strom-Spannungs-Kennlinien und
der externen Quanteneffizienz gehören zu den elektrischen Standardmessverfahren und werden
häufig für die erste Klassifizierung der Solarzellen hinsichtlich Wirkungsgrad und Verlusten ver-
wendet. Kapazität-Spannungs-Messungen und Lumineszenzuntersuchungen geben Aufschluss
über die Defektstruktur. In Verbindung mit den strukturellen Untersuchungsmethoden, wie der
Rasterelektronenmikroskopie, können lokale Eigenschaften charakterisiert werden. Die ener-
giedispersive Röntgenspektroskopie und die Röntgendiffraktometrie ermöglichen vor allem die
Untersuchung der Stöchiometrie und der Orientierung der Kristalle.
5.1 Elektro-optische Messverfahren
5.1.1 Strom-Spannungs-Messungen
Eine Solarzelle kann anhand ihrer Strom-Spannungs-Kennlinie (IV) (Abb. 5.1a) weitgehend
elektrisch charakterisiert werden. Die Aufnahme der IV-Kennlinien erfolgte mit einem Keithley
2420 3A SourceMeter unter der Beleuchtung eines AM1,5-Spektrums (Solar Simulators WXS-
90S-5 des Herstellers WACOM Electric Co., Ltd.). Die Auswertung der Kennlinien erfolgte
nach dem Eindiodenmodell einer realen Diode. Die Abhängigkeit der Stromdichte jpVq von
der angelegten Spannung V kann entsprechend des Ersatzschaltbildes in Abbildung 5.1 wie






pVRS jq  1
	
 
V  RS j
RP
 jL, (5.1)
mit der Sättigungsstromdichte j0, der Photostromdichte jL, dem Diodenidealitätsfaktor n, dem
Serienwiderstand RS , dem Parallelwiderstand RP, der Boltzmannkonstante kB und der Tempe-
ratur T . Die parasitären Widerstände RS und RP verringern jeweils den Füllfaktor und somit
die Effizienz der Solarzelle. Ebenso wird der Füllfaktor von dem Idealitätsfaktor beeinflusst. Er
beschreibt das eigentliche Diodenverhalten am pn-Übergang und wird häufig zur Charakteri-
sierung der dominierenden Rekombinationsart verwendet [WH91, WHS96, Rau99, RJS 00].
Die Bestimmung der parasitären Widerstände sowie des Idealitätsfaktors erfolgte mit Hilfe der
Auftragung des Leitwertes dj/dV [Wer88]. Die Effizienz der Solarzelle ergibt sich aus dem Ver-





FF  jS C  VOC
Pin
 A mit: FF 
jmax  Vmax
jS C  VOC
, (5.2)
mit der maximal entnehmbaren Leistung Pmax  jmax  Vmax, der eingestrahlten Leistung Pin, der




Abbildung 5.1: (a) Strom-Spannungs-Kennlinie einer Solarzelle mit eingezeichneter maximaler Leistung am
Arbeitspunkt (Vmax,jmax), der Leerlaufspannung VOC , der Kurzschlussstromdichte jS C und dem Ersatzschalt-
bild nach dem Eindiodenmodell mit der Photostromdichte jL, dem Serienwiderstand RS , dem Parallelwider-
stand RP und dem eigentlichen pn-Übergang in der Diode. (b) Externe Quanteneffizienz (EQE) einer CIGSe-
Solarzelle mit den verschiedenen Mechanismen, welche zum Stromverlust führen (nach [HS04, Sie11]).
5.1.2 Externe Quanteneffizienz
Die externe Quanteneffizienz (EQE) gibt die Wahrscheinlichkeit an, dass ein eingestrahltes Pho-
ton ein Ladungsträgerpaar in der Solarzelle erzeugt, welches zum Kurzschlussstrom beiträgt.
Die Messung der externen Quanteneffizienz ist eine zerstörungsfreie und effektive Methode zur
Identifizierung von Stromverlusten. In Abbildung 5.1b ist die externe Quanteneffizienz einer
CIGSe-Solarzelle mit typischen Stromverlusten dargestellt [HS04]: (1) Abschattung durch die
metallischen Kontakte; (2) Reflexion an der Zelloberfläche; (3) Absorption im ZnO; (4) Ab-
sorption im CdS; (5) Transmission von Licht mit E < EG; (6) unvollständige Stromsammlung
[HS04, Sie11].
Das durch einen Modulator gepulste Licht einer Xenon-Dampf-Lampe wurde mittels eines
Monochromators spektral zerlegt. Der aus der Beleuchtung entstandene Strom in der Solar-
zelle wurde mittels IV-Wandler in ein Spannungssignal umgewandelt und von einem Lock - In -
Verstärker ausgelesen. Die Wellenlänge konnte mit dem vorhanden Monochromator (MSH-300
der Firma L.O.T.-ORIEL GmbH & Co. KG) zwischen 300 nm und 1400 nm eingestellt wer-
den. Aus der gemessenen EQE lassen sich vor allem Aussagen über Schichtdicken von Ab-
sorber - und Pufferschicht, sowie deren Bandlücken treffen. Zur Bestimmung der Bandlücke
des Absorbers wird rhν  lnp1 EQEqs2 über der Photonenenergie hν aufgetragen. Der Schnitt-
punkt der linearen Anpassung mit der Abszissenachse ergibt dabei die Bandlücke der Solarzelle
[WHH 14, ZFM 09].
5.1.3 Kapazitäts-Spannungs-Messungen
Die Messung der Kapazität einer Verarmungszone liefert umfangreiche Informationen über die
Konzentration und Eigenschaften der Dotierung. Die Abhängigkeit der Kapazität der Raumla-
dungszone von der angelegten Spannung ist die Grundlage für die Berechnung des Tiefenprofils
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der Dotierung [BO92]. Wird eine Spannung an den pn-Übergang angelegt, so verändert sich die
Ausdehnung der Raumladungszone durch eine Änderung der aufgebrachten Ladung ∆Q. Die
differentiell gemessene Kapazität der Verarmungszone kann beschrieben werden durch:














wobei A die Fläche des Übergangs bezeichnet [BO92]. Unter der Annahme eines abrupten
Übergangs zwischen der Raumladungszone und dem neutralen Bereich des Absorbers kann
die Abhängigkeit der Kapazität C von der Ausdehnung der Raumladungszone xd entsprechend
der eines Plattenkondensators beschrieben werden, mit dem Plattenabstand xd, der relativen
Permittivität ε und der elektrischen Feldkonstante ε0 [BO92]. Wird angenommen, dass die
Ladungsträgerdichte über die Distanz ∆xd konstant ist, so kann die Nettodotierung Npxdq 











dabei bezeichnet q die Elementarladung. Die Messung der spannungsabhängigen Kapazität
C(V) erfolgte mit einem LCR-Meter Agilent 4284A. Dazu wurde der Gleichspannung V eine
Wechselspannung überlagert und die Kapazität aus der Phasenverschiebung der Wechselspan-
nung und des resultierenden Stroms ermittelt. Alle Kapazitäts-Spannungs-Messungen wurden
unter relaxierten Bedingungen durchgeführt, d.h. die Zellen wurden mindestens 12 Stunden vor
der Messung kontaktiert, im Dunkeln gelagert und vor der Messung 10 min auf 320 K geheizt.
5.1.4 Photolumineszenz
Die Photolumineszenz wird aufgrund ihrer hohen energetischen Auflösung für die Untersu-
chung von Defektstrukturen verwendet. Sie beruht auf der Rekombination von Ladungsträgern,
welche durch die Absorption von Photonen erzeugt wurden. Sie ist bei der üblichen Anre-
gungsleistung von einigen mW zerstörungsfrei und bietet bei entsprechender Wellenlänge die
Möglichkeit, direkt im Absorber anzuregen ohne die daraufliegenden Schichten zu entfernen.
Die Anregung erfolgte mit einem HeNe-Laser (λ= 632,8 nm) mit maximaler Ausgangsleistung
von ca. 750 µW auf einer Fläche von ca. 3 mm2 (25 mW/cm2). Die Laserleistung wurde mit
mehreren Graufiltern auf die gewünschte Anregungsleistung reduziert. Über einen Spiegel wur-
de der Laser auf die Probe gelenkt, welche in einem Kryostat (Janis ST-500) befestigt wurde.
Der Kryostat wurde mit flüssigem Helium gekühlt und erreichte eine Endtemperatur von ca.
4 K. Die Lumineszenz der Probe wurde mittels zweier Linsen auf den Eintrittsspalt des Mo-
nochromators abgebildet. Ein Gitter (150 Linien/mm; zentrale Wellenlänge 1250 nm) zerlegte
das Licht spektral und bildete das Spektrum auf ein mit flüssigen Stickstoff gekühlten InGaAs-




Die Kathodolumineszenz (CL) eignet sich vor allem durch ihre hohe laterale Auflösung für
lokale Lumineszenzuntersuchungen. Die Anregung erfolgt mit einem Elektronenstrahl, in der
Regel aus einem Elektronenmikroskop.
Die Anregung der Solarzellen erfolgte in dieser Arbeit mit einem Jeol JSM-6490 Elektronenmi-
kroskop. Die Proben befanden sich auf einem Probentisch, welcher mit flüssigem Helium auf ca.
8 K gekühlt werden kann. Im Gatan mono CL3 Aufbau sammelte und fokussierte ein Parabol-
spiegel das Lumineszenzsignal auf den Eintrittsspalt des Monochromators, welcher mit einem
Gitter das Licht spektral zerlegte. Für die Charakterisierung des Absorbers wurde ein NIR-
Gitter verwendet mit 600 Linien/mm und einer zentralen Wellenlänge von 800 nm. Im sichtba-
ren Spektralbereich wurde ein Gitter mit 1200 Linien/mm und einer zentralen Wellenlänge von
500 nm verwendet. Die Detektion des monochromatischen Lumineszenzsignals erfolgte mit ei-
nem auf -80C gekühlten Photoelektronenvervielfacher. Der detaillierte Aufbau ist in Anhang
E.2 schematisch dargestellt.
5.2 Strukturelle Methoden
5.2.1 Rasterelektronenmikroskopie und Raster-Transmissionselektronenmikroskopie
Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) gehört zu den Standardmethoden zur Aufnahme
hochaufgelöster Bilder. Detaillierte Grundlagen zur Technik, Physik und Bildentstehung sind
beispielsweise in [Rei98, Ege05, HS07] beschrieben. In dieser Arbeit wurde sowohl ein Jeol
JSM-6490, als auch ein Helios NanoLab 600i verwendet. Abbildungen in Kombination mit
Kathodolumineszenz und energiedispersiver Röntgenspektroskopie wurden mit dem Jeol JSM-
6490 aufgenommen. Die Elektronen wurden thermisch aus einer Wolfram- bzw. LaB6-Kathode
emittiert. Die Beschleunigungsspannung konnte zwischen 0,3 und 30 keV schrittweise variiert
werden und der Strahlstrom zwischen 1 pA und 100 nA. Die Detektion der Sekundärelektronen
erfolgte mit Hilfe eines Everhart-Thornley-Detektors.
Hochauflösende Aufnahmen der Oberflächen, Bruchkanten und der Lamellen wurden mit dem
Helios NanoLab 600i aufgenommen. Die Elektronen wurden mittels Feldemission emittiert und
deren Energie konnte im Bereich von 0,35 bis 30 keV eingestellt werden, bei einer Stromstärke
von bis zu 22 nA. Die Detektion der Elektronen erfolgte ebenfalls mit einem Everhart-Thornley-
Detektor bzw. für hochauflösende Aufnahmen mit einem TLD22-Detektor. Zusätzlich worden
am Helios NanoLab 600i Bilder mittels Raster-Transmissionselektronenmikroskopie (RTEM)
aufgenommen. Dafür wurde die dünne Probe mit einem fokussierten Elektronenstrahl abge-
rastert und die transmittierten Elektronen detektiert. Es konnten sowohl Hellfeld- als auch
Dunkelfeldbilder aufgenommen werden.




Die energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX) ist eine weit verbreitete Messmethode für
die qualitative und quantitative Elementanalyse. Im Volumenmaterial kann durch die Variation
der Beschleunigungsspannung der Elektronen die Anregungstiefe verändert werden und somit
in unterschiedlichen Tiefen die Elementkonzentration bestimmt werden.
Die Bestimmung der chemischen Zusammensetzung erfolgte mittels EDX am Elektronenmi-
kroskop JSM-6490 mit einem EDAX-Genesis-System. Die Nachweisgrenze und die Genau-
igkeit lagen bei ca. 1 at%. Der Si(Li)-Detektor besitzt eine Energieauflösung von ca. 130 eV.
Für die quantitative Bestimmung der Elementzusammensetzung korrigierte das EDAX-Genesis-
Programm die Messwerte mittels ZAF-Korrektur automatisch. Die Software ermöglichte neben
der Aufnahme einzelner Spektren auch die Messung von EDX-Intensitäten einzelner Elemente
entlang einer geraden Linie bzw. über eine Fläche. Die quantitative Bestimmung der Element-
konzentration an dünnen Schichten und die damit verbundene gesteigerte Auflösung wird in
Kapitel 6.1 genauer erläutert.
5.2.3 Röntgendiffraktometrie
Röntgendiffraktometrie bezeichnet die Beugung von Röntgenstrahlen an Kristallstrukturen und
ermöglicht eine umfangreiche strukturelle Charakterisierung der Kristallstruktur, bis hin zu De-
fekten und Verspannungen [STS 09]. Wird ein Kristall mit Röntgenstrahlung bestrahlt, so wird
diese an den Netzebenen gebeugt. Bei der Bestrahlung mit monochromatischer Röntgenstrah-
lung kommt es zur konstruktiven Interferenz bei einem Gangunterschied von einem ganzzahli-
gen Vielfachen der Wellenlänge n  λ entsprechend der Bragg-Gleichung [STS 09]:
n λ  2 dhkl sinθ, (5.5)
mit der Wellenlänge λ, dem Einfallswinkel θhkl, dem Netzebenenabstand dhkl und den Miller-
schen Indizes hkl.
Die Röntgenbeugungsexperimente wurden am Institut für Optik und Quantenelektronik von Dr.
M. Oertel [Oer15] und P. Schenk [Oer15] an einem URD-65 Diffraktometer des Herstellers Sei-
fert in Bragg-Brentano-Geometrie durchgeführt [Köt03]. Als Röntgenquelle wurde eine Rönt-
genröhre mit einer Kupferanode verwendet, bei einer Beschleunigungsspannung von 40 kV und
einem Strom von 30 mA. Mit Hilfe eines Graphitmonochromators wurden spektrale Anteile un-
terschiedlicher Energie heraus gefiltert, wie die restliche Bremsstrahlung, die Sekundärröntgen-
strahlung und die charakteristische Röntgenstrahlung anderer Elemente. Die Diffraktogramme
wurden mit dem Rietveld-Programm BGMN [Ber05a] ausgewertet. Die kristallographischen
Daten wurden [VCVC85] entnommen.
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6 Hochauflösende Tiefenelementprofilanalyse und Kathodo-
lumineszenz an CIGSe-Absorbern
Eine Vielzahl von Messmethoden kann für die Bestimmung der Elementkonzentration in
Abhängigkeit von der Schichttiefe verwendet werden [ARCF 11]. Im folgenden Kapitel
werden kurz einige häufig verwendete Messmethoden und deren begrenzende Eigenschaften
vorgestellt. In dieser Arbeit wurde ein Schwerpunkt auf die energiedispersiven Röntgenspektro-
skopie und die Kathodolumineszenz an Lamellen gelegt. In diesem Zusammenhang werden die
Möglichkeiten und Besonderheiten der Messung an Lamellen mittels EDX und CL beschrieben.
Vor allem die Sekundärionen-Massenspektrometrie (SIMS23) wird häufig verwendet, um bei
CIGSe-Dünnschichtsolarzellen die Elementkonzentration in Abhängigkeit von der Schichttie-
fe zu bestimmen [NMPH86, CTG 96, DLM 01, SZW 11]. Dabei wird auf einer Fläche von
einigen 10 µm2 mit einem Ionenstrahl Material abgetragen und mit einem Massenspektrome-
ter analysiert. Die Abtragung der Schicht kann wie bei der Glimmentladungsspektroskopie
(GDOES24) auch mit einem Plasma erfolgen. Allerdings eignen sich diese Methoden aufgrund
der großen Abtragungsfläche nicht, um laterale Inhomogenitäten aufzulösen. Zudem handelt es
sich um destruktive Methoden.
Weiterhin können Tiefenprofile mit XRD unter streifendem Einfall (GIXRD25) [KRI 03] ge-
messen werden. Dabei wird über die Lage der Beugungsreflexe die Kristallstruktur und damit
die Elementzusammensetzung bestimmt. Allerdings ist die laterale Auflösung wiederum durch
die große Bestrahlungsfläche von ca. 1 cm2 begrenzt. Zudem ist für eine detaillierte Tiefen-
elementanalyse eine große Anzahl von Diffraktogrammen notwendig und die Tiefenauflösung
hängt entscheidend von der Rauigkeit der Proben ab.
Bei der Kathodolumineszenz kann in CIGSe-Absorbern die Elementzusammensetzung durch
die Messung der Bandlücke bestimmt werden. Durch die Verwendung eines Elektronenmikro-
skops ist die laterale Auflösung vergleichsweise hoch. Wird die Lumineszenz in Draufsicht
beobachtet, so kann durch die Variation der Elektronenenergie die Eindringtiefe variiert werden
[HMR 12]. Allerdings erhöht sich mit der Energie auch das Anregungsvolumen, wodurch die
laterale Auflösung wiederum sinkt. Zudem ist das Lumineszenzsignal stets eine ungleichmäßi-
ge Mittelung über das gesamte Anregungsvolumen, wodurch die Tiefenauflösung begrenzt ist.
Bei der Messung der Lumineszenz an Bruchkanten kann dagegen die Tiefenauflösung durch die
Reduzierung der Elektronenenergie wiederum verbessert werden. Sie ist jedoch stets durch das
Anregungsvolumen begrenzt [BKRR00].
Für eine hohe laterale Auflösung eignen sich insbesondere Lamellen von einigen 10 nm bis
einigen 100 nm Dicke. Vor allem bei Messmethoden, welche auf der Anregung mittels Elektro-
23 engl.: Secondary Ion Mass Spectrometry
24 engl.: Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy
25 engl.: Grazing Incidence X-ray Diffraction
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nenstrahl basieren, erhöht sich mit abnehmender Lamellendicke die laterale Auflösung durch
die Reduzierung des Anregungsvolumens. Die Kombination eines TEM mit EDX ermöglicht
daher eine Elementanalyse mit sehr hoher lateraler Auflösung. Wird die Lamelle senkrecht zur
Substratoberfläche herausgearbeitet, wird zudem eine sehr hohe Tiefenauflösung erreicht. Aller-
dings ist man an einem TEM durch die Messung in Transmission bezüglich der Lamellendicke
begrenzt.
Die Anregung der Elemente kann in Lamellen auch mit hochenergetischer Röntgenstrahlung
erfolgen. Die sogenannte Röntgenfluoreszenz (XRF26), angeregt mit einem fokussierten und
monochromatischen Röntgenstrahl eines Synchrotrons, ermöglicht die Messung der Element-
konzentration mit ausreichender Tiefenauflösung [SSO 15]. Aufgrund der geringen Verfügbar-
keit von Messzeit an einem Synchrotron eignet sich diese Messmethode jedoch nicht für eine
größere Anzahl von Messungen.
6.1 Energiedispersive Röntgenspektroskopie an Lamellen
Die quantitative Elementanalyse mit EDX ist nicht trivial, da die Eindringtiefe der Elektronen
und damit die Emission der Röntgenstrahlung von der Ordnungszahl der vorhandenen Elemente
abhängt. Zusätzlich wird ein signifikanter Teil der Röntgenstrahlung wieder absorbiert, bevor
sie die Probe verlässt. Der Anteil der Absorption hängt wiederum von der chemischen Zusam-
mensetzung der Probe ab. Darüber hinaus können die durch Absorption von Röntgenstrahlung
angeregten Atome erneut Röntgenstrahlung emittieren. Mit Hilfe von Literaturwerten können
diese Einflüsse mit der sogenannte ZAF27-Korrektur eliminiert werden [Ege05, HS07]. Für die
Korrektur müssen allerdings folgende Bedingungen erfüllt sein:
1. Die Probenoberfläche darf nur eine geringe Rauigkeit aufweisen.
2. Die Elemente müssen im Anregungsvolumen homogen verteilt sein.
3. Die Ausdehnung der Probe muss groß im Verhältnis zum Anregungsvolumen sein.
Die Rauigkeit der CIGSe-Schichten ist verhältnismäßig gering im Vergleich zum Anregungs-
volumen. Allerdings ist eine homogene Verteilung der Elemente nicht gegeben. Abgesehen von
der vermuteten Kupferverarmung in der Oberflächendefektphase variiert die Elementverteilung
auch von Korn zu Korn sowie zwischen Korn und Korngrenze [SSO 15, KRI 13]. Zudem wird
vor allem über Cu(In,Ga)Se2-Solarzellen mit einer sich in der Tiefe ändernden Gallium- bzw.
Schwefelkonzentration diskutiert [NYH 14, JHW 14b]. Bei Messungen an Bruchkanten kann
zudem nur in ausreichendem Abstand zu den Kontakten gemessen werden und grenzflächen-
nahe Bereiche können nicht detailliert untersucht werden. Darüber hinaus sind die Absorber-
schichten bei Elektronenenergien VB > 10 keV nicht mehr deutlich dicker als die Eindringtiefe
der Elektronen und der Rückkontakt kann einen Einfluss auf die Messung der Elementkonzen-
tration haben.
26 engl.: X-Ray Fluorescence
27 Z: Ordnungszahl der Elemente, A: Absorption, F: Fluoreszenz
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Abbildung 6.1: EDX-Spektren eines Querschnitts einer Cu(In,Ga)Se2-Solarzelle, gemessen mit einer Elek-
tronenenergie von VB = 30 keV: (a) L-Linien EDX-Intensität von Cu, Zn und Ga; (b) K-Linien EDX-Intensität
von Cu, Zn und Ga; CASINO-Simulationen der Ausbreitung von Elektronen bei einer Elektronenenergie von
30 keV: im Volumenmaterial (c) und in einer 50 nm dünnen Lamelle (d).
Für eine ausreichende Anregung der Indium L-Linie ist eine Elektronenenergie von mindes-
tens 10 keV notwendig. Für die anderen Elemente genügt eine geringere Energie. Allerdings
liegen die L-Linien von Kupfer, Zink und Gallium energetisch so dicht zusammen, dass sie mit
herkömmlich verwendeten Detektoren nicht energetisch getrennt detektiert werden können. In
Abbildung 6.1a ist ein EDX-Spektrum an einer Bruchkante einer CIGSe-Solarzelle im Bereich
der L-Linien dargestellt. Vor allem die Energien der ZnL und der GaL-Linie sind nicht eindeutig
trennbar und somit ist die Elementkonzentration an der Grenzfläche nicht exakt bestimmbar.
Betrachtet man die K-Linien der entsprechenden Elemente (Abb. 6.1b), so können diese ein-
deutig getrennt werden. Für die Anregung dieser Linien sind jedoch Elektronenenergien von
ca. 30 keV erforderlich. Hohe Elektronenenergien haben allerdings ein größeres Anregungs-
volumen und somit eine Verringerung der lateralen Auflösung zur Folge. Dadurch können la-
terale Inhomogenitäten nicht mehr aufgelöst werden, da das Spektrum an einem Punkt stets
eine Mittelung über das gesamte Anregungsvolumen darstellt. Hinzu kommt, dass bei einer
Elektronenenergie von 30 keV das Anregungsvolumen stets größer ist als die Schichtdicke des
CIGSe-Absorbers. Dadurch ist eine ZAF-Korrektur an solchen Schichten nicht möglich.
Die Präparation von dünnen Lamellen (Abb. 6.1d) ist eine Möglichkeit, die ZAF-Korrektur
zu umgehen. Durch die Reduzierung der Schichtdicke wird die Ausdehnung des Anregungs-
volumen räumlich begrenzt, solange die Schicht dünner ist als das entsprechende Anregungs-
volumen im Volumenmaterial [NWB 13]. Die damit verbundene erhöhte laterale Auflösung
ermöglicht die Bestimmung der Elementkonzentration auch bei hohen Elektronenenergien. Zu-
sätzlich ist auf Grund der geringen Schichtdicke der Effekt der Absorption emittierter Röntgen-
strahlung und die damit verbundene Fluoreszenz weitgehend vernachlässigbar [CL75, Lor87,
GW92, KD93]. Durch den geringen Einfluss der Absorption und der Fluoreszenz ist keine voll-
ständige ZAF-Korrektur für die quantitative Bestimmung der Elementkonzentration notwendig.
Die EDX-Intensität ist damit in erster Näherung nur noch von der Ordnungszahl der Elemente
abhängig [CL75, Lor87].
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Abbildung 6.2: Darstellung des Messprinzips zur Bestimmung der Auflösung mit EDX-Linienscans an der
CIGSe/Mo-Grenzfläche: (a) Schematische Darstellung der EDX-Intensität am abrupten Übergang von CIGSe
zu Molybdän. Entsprechend der Ausdehnung des Anregungsvolumens entsteht ein steilerer, bzw. flacherer
Anstieg der Intensität eines EDX-Signals (nach [NWB 13]). (b) Messung der Intensität der MoL-Linie an
einer 50 nm dünnen Lamelle mit einer Elektronenenergie von 30 keV. (c) Ableitung des Intensitätsverlaufs
(dIMoL/dz) aus (b) und die Anpassung mit einer Gauß-Funktion. Eingezeichnet ist das angesetzte Kriterium für
die Auflösung, welche der Distanz entspricht in der die Intensität von 20 % auf 80 % ansteigt. Diese Annahme
ist in guter Übereinstimmung mit der Halbwertsbreite der Ableitung der angepassten Intensität mit einer Gauß-
Funktion.
6.1.1 Bestimmung der räumlichen Auflösung in Abhängigkeit der Lamellendicke
Die Reduzierung der Schichtdicke durch die Präparation von Lamellen ermöglicht eine Ver-
ringerung des Anregungsvolumens trotz hoher Elektronenenergie. In Abbildung 6.1c und
6.1d ist die Ausbreitung von Elektronen mit einer Energie von 30 keV anhand von CASINO-
Simulationen gezeigt. Im Volumenmaterial (Abb. 6.1c) erreicht das Anregungsvolumen einen
Durchmesser von über 6 µm, wogegen sich der Durchmesser an einer 50 nm dünnen Lamelle
(Abb. 6.1d) auf wenige 10 nm beschränkt.
Da die Ausbreitung der Elektronen und damit die Auflösung von der Zusammensetzung der
zu untersuchenden Proben abhängt, wurde die Abhängigkeit der lateralen Auflösung von der
Lamellendicke an Lamellen von CIGSe-Solarzellen bestimmt. Dafür wurden mehrere Lamellen
mit unterschiedlicher Dicke präpariert und die EDX-Intensitäten der einzelnen Elemente an
Grenzflächen betrachtet. Da die CdS-Schicht einer CIGSe-Solarzelle nur einige 10 nm dick
ist und die Rauigkeit der Absorberschicht zum Frontkontakt deutlich größer ist als am Rück-
kontakt, wurde die Auflösung an der CIGSe/Mo-Grenzfläche bestimmt. Molybdän wird durch
die Kathodenzerstäubung homogen auf das Substrat aufgetragen und weist nur eine geringe
Rauigkeit von wenigen Nanometern auf. In der Regel bildet der darauf liegende Absorber
eine glatte Grenzfläche, die sich zur Bestimmung der Auflösung gut eignet. Das Messprinzip
zur Bestimmung der Auflösung im hier verwendeten Verfahren ist in Abbildung 6.2a schema-
tisch dargestellt. Über die CIGSe/Mo-Grenzfläche wurde die EDX-Intensität der MoL-Linie
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Abbildung 6.3: Bestimmung der lateralen Auflösung an Lamellen mit verschiedenen Elektronenenergien an
der CIGSe/Mo-Grenzfläche: (a) Elektronenmikroskopische Aufnahme einer CIGSe/Mo-Grenzfläche mit ein-
gezeichneter Messrichtung des EDX-Linienscans. (b),(c) Normierte EDX-Intensitäten der MoL-Linie an der
CIGSe/Mo-Grenzfläche, gemessen an verschieden dicken Proben mit einer Elektronenenergie von 10 keV (b)
und 30 keV (c). Die Pfeile zeigen die Messrichtung entsprechend des Pfeils aus (a). (d) Laterale Auflösung als
Funktion der Lamellen- bzw. Probendicke und der Elektronenenergie bei einem Elektronenstrahldurchmesser
des Elektronenmikroskops von ca. 20 nm.
gemessen. Entsprechend der Entfernung zur Grenzfläche reduziert sich das MoL-Signal in
Abhängigkeit von der Ausbreitung des Anregungsvolumen.
Für die Definition der lateralen Auflösung gibt es verschiedene Ansätze. Die Punkt-zu-Punkt
Auflösung ist dadurch definiert, dass zwei Punkte noch getrennt aufgelöst werden können. Dies
entspricht einem Abfall der Intensität um 26.5 % zwischen den Punkten gemäß dem Rayleigh-
Kriterium [Caz89]. Für die Auflösung an einer Kante wird typischerweise die Distanz als
Auflösung verwendet, in der sich die Intensität signifikant ändert. Typische Werte liegen im
Bereich zwischen 10 - 90 % und 25 - 75 % [BKRR00, NWB 13]. Im Rahmen dieser Arbeit
wurde die Auflösung definiert als die Distanz, in der die Intensität der MoL-Linie von 80 % auf
20 % abfällt (Abb. 6.2b). Diese Entfernung entspricht in guter Näherung der Halbwertsbreite
der Gauß-Anpassung der abgeleiteten Intensität dI/dz (Abb. 6.2c).
Die Linienscans an der CIGSe/Mo-Grenzfläche erfolgten an Stellen guter Haftung zwischen
Absorber und Rückkontakt entsprechend Abbildung 6.3a. Der Intensitätsverlauf der MoL-Linie
wurde an drei unterschiedlich dicken Lamellen und an einer Bruchkante mit Elektronenenergi-
en von 10 keV (Abb. 6.3b) und 30 keV (Abb. 6.3c) gemessen. Für beide Elektronenenergien ist
deutlich ein steiler werdender Anstieg der EDX-Intensität mit abnehmender Lamellendicke zu
sehen. Die bestimmten Auflösungen sind in Abbildung 6.3d dargestellt. Die laterale Auflösung
an einer Bruchkante bei 30 keV konnte nicht bestimmt werden, da das Anregungsvolumen
deutlich größer ist als die Schichtdicke des Absorbers bzw. des Rückkontakts. Simulationen
mit CASINO haben jedoch gezeigt, dass für einen CIGSe-Absorber die Auflösung im Bereich
von 3 - 4 µm liegt. Abbildung 6.3d zeigt deutlich, dass die laterale Auflösung mit abnehmender
Lamellendicke deutlich zunimmt. Aufgrund der höheren Energie bei 30 keV ist die Auflösung
bei hohen Elektronenenergien besser, da die Elektronen nicht so stark gestreut werden. Bei
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Abbildung 6.4: EDX-Linienscan an einer ca. 250 nm dicken Lamelle einer Cu(In,Ga)Se2-Solarzelle, gemessen
mit einer Elektronenenergie von 30 keV und einem Strahlstrom von ca. 10 nA. Auf einer Distanz von 3 µm
wurden 100 Messpunkte mit einer maximalen Integrationszeit pro Messpunkt von 100 s gesetzt.
einer Lamellendicke von 50 nm beträgt die Auflösung lediglich 25 nm, bei einem Elektronen-
strahldurchmesser des Elektronenmikroskops von ca. 20 nm.
Mit dieser hohen lateralen Auflösung kann die Elementzusammensetzung in Abhängigkeit
von der Schichttiefe detailliert untersucht werden indem über die Querschnittslamelle der
Elektronenstrahl gerastert wird. Dadurch ist es beispielsweise möglich hochauflösend den
Galliumgehalt tiefenabhängig zu bestimmen.
6.1.2 Quantitative Bestimmung der Galliumkonzentration
In Abbildung 6.4 ist der Linienscan einer ca. 250 nm dicken Lamelle einer exemplarischen
CIGSe-Solarzelle aus dem sequentiellen Prozess dargestellt. Die Messung erfolgte mit einer
Elektronenenergie von 30 keV und einem Strahlstrom von ca. 10 nA. Der Abstand der einzelnen
Messpunkte betrug ca. 30 nm und pro Punkt wurde über die maximale Integrationszeit von 100 s
integriert. Durch die hohe Auflösung an der Lamelle sind neben den Absorberelementen auch
der ZnO-Frontkontakt, die CdS-Pufferschicht und der Mo-Rückkontakt gut zu erkennen. Auffäl-
lig ist die ansteigende EDX-Intensität der Absorberelemente zum Rückkontakt. Der Anstieg ist
ein Artefakt der Lamellenpräparation, da die Lamellen typischerweise zum Rückkontakt dicker
werden und somit die EDX-Intensität ansteigt. Zusätzlich ist die gemessene Intensität vom Auf-
bau des Elektronenmikroskops und der Effizienz des EDX-Detektors abhängig. Der Einfluss der
Lamellendicke und des Messaufbaus kann durch die Betrachtung eines Intensitätsverhältnisses
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Abbildung 6.5: Ga/(Ga+In) [GGI]-Tiefenprofil und berechneter Cliff-Lorimer-Sensibilitätsfaktor kAB der Re-
ferenzzelle: (a) GGI einer CIGSe-Referenzzelle, gemessen mit TEM-EDX, SIMS und XRF. (b) aus (a) be-
stimmter GGI (grün) und der aus einem EDX-Linienscan berechnete Cliff-Lorimer-Sensibilitätsfaktor für Ga
und In: kGaIn (schwarz).
zweier Elemente eliminiert werden. Da bei Lamellen die Absorption und die Fluoreszenz weit-
gehend vernachlässigt werden kann, ist die Intensität der Röntgenstrahlung in erster Näherung
proportional zur Konzentration des Elements und der Lamellendicke [Lor87]. Damit ergibt sich
in der Cliff-Lorimer-Gleichung folgender Zusammenhang zwischen dem Intensitätsverhältnis







mit den Konzentrationen der Elemente cA und cB, den EDX-Intensitäten IA und IB und dem Pro-
portionalitätsfaktor kAB. Dieser sogenannte Cliff-Lorimer-Sensibilitätsfaktor kAB ist unabhängig
von der Lamellendicke und der Elementkonzentration [Lor87]. Er kann entweder mit Standard-
proben bekannter Konzentration gemessen oder empirisch berechnet werden.
Zur Bestimmung des Cliff-Lorimer-Sensibilitätsfaktor kGaIn für Ga und In wurde im Rahmen
dieser Arbeit eine Referenzprobe mit bekanntem Ga/(Ga+In)[GGI] -Profil verwendet (Abb.
6.5a). Die Galliumkonzentration in Abhängigkeit von der Schichttiefe wurde sowohl mit ei-
ner SIMS-Messung, mit einer TEM-EDX-Messung und einer XRF-Messungen an Lamellen
bestimmt. Der für die Berechnung des Proportionalitätsfaktor kGaIn verwendete Konzentrations-
verlauf ist in Abbildung 6.5b (grün) dargestellt. Der daraus berechnete kGaIn in Abhängigkeit der
Galliumkonzentration ist in 6.5b (schwarz) dargestellt. Im Rahmen der Messgenauigkeit ist der
Faktor konstant und ändert sich nicht signifikant mit der Galliumkonzentration. Das arithmeti-
sche Mittel der Einzelmessungen ergibt einen Cliff-Lorimer-Sensibilitätsfaktor von:
kGaIn  1, 39  0, 18. (6.2)
Aufgrund der größeren Fluoreszenzausbeute der InL-Linie im Vergleich zur GaK-Linie war
ein Wert für kGaIn ¡ 1 zu erwarten gewesen [SPC 07, Lor87]. Der genaue Wert hängt jedoch
zusätzlich auch von der Messgeometrie und dem Messaufbau ab. Der große relative Fehler
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Abbildung 6.6: Galliumprofil einer Cu(In,Ga)Se2-Solarzelle. Gemessen wurde das Profil sowohl mit EDX-
Linienscans, mit XRF und XRD unter streifendem Einfall. Bei der XRF-Messung wurde der integrale Ga-
Gehalt zur Kalibrierung zugrunde gelegt [SSO 15] und beim XRD wurden die einzelnen Diffraktogramme
angepasst und daraus der entsprechende Galliumgehalt bestimmt [Oer14, Köt03].
von 13 % ist der geringen EDX-Intensität an Lamellen geschuldet. Hinzu kommt die von der
Software EDAX-Genesis vorgegebenen maximalen Integrationszeit von lediglich 100 s pro
Messpunkt. Ähnlich hohe bzw. noch größere relative Fehler wurden allerdings auch an anderen
Materialien veröffentlicht [KD93].
Mit dem aus der Referenzzelle ermittelten Cliff-Lorimer-Sensibilitätsfaktor kGaIn kann nun
das Galliumprofil einer Solarzelle mit unbekannter Ga-Verteilung bestimmt werden. In Abbil-
dung 6.6 ist das mit einem EDX-Linienscan gemessene Galliumprofil einer CIGSe-Solarzelle
aus dem sequentiellen Standardprozess dargestellt. Zum Vergleich wurde das Profil durch
XRD-Messungen unter streifendem Einfall an der selben Solarzelle [Oer14] und durch XRF-
Messungen an der selben Lamelle [SSO 15] bestimmt. Das Galliumprofil, welches mit der in
diesem Kapitel beschriebenen Methode bestimmt wurde, stimmt mit den Vergleichsmessungen
sehr gut überein. Ungeachtet des großen relativen Fehlers, kann der Verlauf des Ga-Gradienten
sehr gut wiedergegeben werden. Gut zu erkennen ist die ansteigende Galliumkonzentration
von ca. 16 % am Frontkontakt zu knapp 40 % am Rückkontakt. Die Entstehung des für einen
sequentiellen Prozess typischen Verlaufs wird in Kapitel 8.4 im Detail diskutiert.
6.2 Kathodolumineszenz an geglätteten Schichten und dünnen Lamellen
Die Lumineszenz von CIGSe-Schichten enthält viele Informationen über die Bandlücke und
die Defektstruktur. Die genaue Interpretation der Messergebnisse ist jedoch nicht trivial. In-
tensitätsunterschiede, die typischerweise als Korngrenzen interpretiert werden, können auch
durch hervorstehende Kanten oder durch Kristalldefekte innerhalb eines Korns hervorgerufen
werden. Eine energetische Rotverschiebung der Lumineszenz an den Korngrenzen kann bei-
spielsweise als eine Cu-Verarmung interpretiert werden [RRT 12]. Allerdings kann solch eine
Rotverschiebung auch durch die typischerweise verringerte Schichtdicke an den Korngrenzen
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Abbildung 6.7: Vergleich zwischen einer Bruchkante und eines mittels Ionenstrahl präparierten Querschnitts
einer CIGSe-Solarzelle: (a) und (b) zeigen eine REM-Aufnahme und das dazugehörige polychromatische CL-
Bild einer Bruchkante. (c) und (d) zeigen eine REM-Aufnahme und das dazugehörige polychromatische CL-
Bild eines Querschnitts, welcher mittels Ionenstrahl geglättet wurde. Alle Bilder wurden mit einer Elektronen-
energie von 10 keV und bei einer Temperatur von ca. 9 K gemessen. Die roten Pfeile markieren Korngrenzen
und die blauen Intensitätsverluste im CL-Bild aufgrund der Oberflächengeometrie der Bruchkante.
hervorgerufen werden. In Verbindung mit einem doppelten Ga-Gradienten kann die Rotver-
schiebung ebenso ein Messartefakt sein, da die Schichtdicke an Korngrenzen häufig geringer
ist als innerhalb der Körner. Wenn zudem der Bandlückengradient nicht dem Oberflächenver-
lauf folgt, wird an Korngrenzen in einer Schichttiefe mit geringerer Ga-, bzw. S-Konzentration
gemessen und somit ein Lumineszenzsignal mit geringerer Energie (siehe Abb. F.1 im Anhang
F). Die Betrachtung der Lumineszenz an Querschnitten und an dünnen Lamellen ist daher von
besonderer Bedeutung für die Interpretation der Messergebnisse.
Die typische Präparation von Querschnitten in Form von Bruchkanten oder durch mechani-
sches Polieren hat raue Oberflächen und damit ein verfälschtes Lumineszenzbild zur Folge. In
Abbildung 6.7a und 6.7b ist ein REM-Bild einer Bruchkante mit dem dazugehörigen polychro-
matischen Lumineszenzbild dargestellt. Die roten Pfeile markieren eine Korngrenze, die blauen
eine hervorstehende Kante eines Korns. Beide strukturellen Eigenschaften der Bruchkante ver-
ursachen eine Verringerung der CL-Intensität. Die Ursache für die Verringerung der Lumines-
zenzintensität an der Korngrenze kann eine erhöhte Defektdichte und damit eine verstärkte nicht
strahlende Rekombination sein [LH09], kann aber auch eine durch die Bandverbiegung hervor-
gerufene geringere Ladungsträgerkonzentration sein [HGS 06]. Zusätzlich ist im REM-Bild zu
sehen, dass die mit den roten Pfeilen markierte Korngrenze hervorsteht. Dadurch verlässt an der
Kante eine erhöhte Anzahl von Rückstreu- und Sekundärelektronen die Schicht, ohne weitere
Elektronen-Loch-Paare zu erzeugen. Infolgedessen steigt die Intensität im REM-Bild, wogegen
gleichzeitig die CL-Intensität aufgrund der geringeren Anregung sinkt. Dieser Geometrieeffekt
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sorgt auch für die Verringerung der CL-Intensität an der hervorstehenden Kante an der Ober-
fläche des Korns (blaue Pfeile). Korngrenzen und hervorstehende Kanten können lediglich in
Verbindung mit einem REM-Bild unterschieden werden.
Die Präparation von Querschnitten mit einem fokussierten Ionenstrahl ermöglicht die Herstel-
lung glatter Oberflächen und somit die Unterdrückung von Kanteneffekten. Abbildungen 6.7c
und 6.7d zeigen das REM-Bild und das polychromatische CL-Bild eines Querschnitts, welcher
mit einem fokussierten Ionenstrahl präpariert wurde. Im REM-Bild sind keine Unebenheiten
an der Oberfläche zu erkennen. Zudem ist es nicht möglich Korngrenzen zu identifizieren. Im
polychromatischen CL-Bild sind dagegen Korngrenzen gut zu erkennen. Im Vergleich mit dem
CL-Bild an der Bruchkante scheint die laterale Auflösung an der Bruchkante trotz gleicher
Messbedingungen höher zu sein. Diese scheinbar unterschiedliche Auflösung resultiert aus der
unterschiedlichen Ausprägung des Anregungsvolumens. An der Bruchkante wird dieses häufig
durch Unebenheiten begrenzt, an dem präparierten Querschnitt jedoch nicht. Die geometrischen
Kanten an Bruchkanten suggerieren eine Auflösung, welche aufgrund des Anregungsvolumens
nicht erreicht wird.
6.2.1 Kathodolumineszenz an Lamellen
Für die Erhöhung der lateralen Auflösung wurden ca. 200 nm dünne Lamellen präpariert.
Dünnere Lamellen führen zwar zu einer besseren Auflösung, wie in Kapitel 6.1 beschrieben,
allerdings ist die Intensität des Lumineszenzsignals deutlich geringer.
Lumineszenzuntersuchungen an dünnen Lamellen wurden bereits mehrfach veröffentlicht
[RKA 03, OHR 04, MDHS05, HGS 06]. Häufig wurde die Lumineszenz in Kombination
mit einem Transmissionselektronenmikroskop gemessen. Alternativ kann auch ein Raster-
elektronenmikroskop verwendet werden. Abbildung 6.8a zeigt eine REM-Aufnahme einer
ca. 240 nm dünnen Lamelle einer CIGSe-Solarzelle. An gleicher Stelle sind in Abbildungen
6.8c und 6.8d polychromatische CL-Bilder der Lamelle dargestellt. Sowohl im sichtbaren
(Abb. 6.8c) als auch im infraroten (Abb. 6.8d) Spektralbereich wird die Struktur der Lamelle
in den CL-Bildern sehr gut wiedergegeben. Im sichtbaren Spektralbereich ist vor allem das
intrinsische Zinkoxid gut zu erkennen, mit einer Bandlücke von ca. 3,3 eV. Zusätzlich ist
ein deutliches Lumineszenzsignal am Rückkontakt zu erkennen. Dabei handelt es sich um
oxidiertes Molybdän, welches je nach Zusammensetzung eine Bandlücke von 2,6 - 4,0 eV
aufweist [Gra95, MGS 02, KKO 10, MKN 03, LCW 09, AKDBAS10]. Im infraroten Spek-
tralbereich ist die Lumineszenz der Absorberschicht deutlich zu erkennen. Zudem lassen sich
Linien geringerer Intensität erkennen, welche beispielsweise Korngrenzen oder Defektstruk-
turen zugeschrieben werden können. Ein großer Vorteil bei der Messung an dünnen Lamellen
ist die Möglichkeit, an den Schichten RTEM-Bilder aufzunehmen und die daraus erhaltene
Kornstruktur mit der Lumineszenz zu korrelieren. In Abbildung 6.8b ist eine RTEM-Aufnahme
der zuvor mit CL untersuchten Lamelle abgebildet. Deutlich zu sehen ist die mit roten Pfeilen
markierte Korngrenze, welche auch deutlich im CL-Bild (Abb. 6.8d) zu sehen ist. Darüber
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Abbildung 6.8: Aufnahmen einer ca. 240 nm dicken CIGSe-Lamelle mit dem REM (a), mit RTEM (b), poly-
chromatisches CL-Bild im sichtbaren Spektralbereich und nahem Infrarot (ca. 250 - 900 nm) und polychroma-
tisches CL-Bild im infraroten Spektralbereich (ca. 600 - 1600 nm), gemessen bei einer Temperatur von 9 K und
mit einer Elektronenenergie von 30 keV. Die roten Pfeile markieren eine Korngrenze und die blauen mögliche
kristallografische Defekte innerhalb eines Korns.
hinaus ist im RTEM-Bild ein breiter dunklerer Streifen zu erkennen (blaue Pfeile). Bei genauer
Betrachtung sind diese auch im CL-Bild sichtbar. Die Richtung des geradlinig verlaufenden
Streifens zeigt, dass es sich nicht um ein Artefakt der Lamellenpräparation handeln kann. Da die
CL-Intensität innerhalb des Streifens nicht geringer ist, sondern nur an den Grenzen, kann eine
ausgedehnte Defektstruktur weitgehend ausgeschlossen werden. Vielmehr scheint es sich um
ein zusätzliches, schräg verlaufendes Korn zu handeln. Im Vergleich zur vertikalen Korngrenze
(rote Pfeile) ändert sich die Lumineszenz an den Grenzen des schräg verlaufenden Korns nur
geringfügig. Das lässt vermuten, dass sich die Orientierungen zu den benachbarten Körnern
nicht sehr unterscheiden. Möglicherweise handelt es sich in diesem Fall um Σ3-Korngrenzen,
welche sich vor allem durch eine geringere Dichte an tiefen Defekten auszeichnen [YJN 07].
6.2.2 Aufnahme von CL-Spektren an Lamellen und der Einfluss des Strahlstroms und
der Elektronenenergie
Kompensierte Halbleiter zeigen ein typisches Verhalten in Bezug auf eine Änderung der Anre-
gungsdichte, hervorgerufen durch eine Änderung der Elektronenenergie und des Strahlstroms.
Bei eine Erhöhung der Anregungsdichte, beispielsweise durch eine Erhöhung des Strahlstroms,
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verschiebt sich das Maximum der Lumineszenz zu höheren Energien (siehe Kapitel 3.2). Mit
zunehmender Energie der Elektronen sinkt dagegen die mittlere Anregungsdichte (siehe Abb.
B.2 und B.3 im Anhang B) und das Maximum wird zu geringeren Energien verschoben.
In Lamellen ändert sich die mittlere Anregungsdichte durch die geringe Schichtdicke, solange
sich das Anregungsvolumen in der Schicht nicht voll ausbreiten kann. Da die größte Anre-
gungsdichte am Strahleintritt entsteht (siehe Abb. B.4 im Anhang B) und damit in der Regel
Bereiche niedrigerer Anregungsdichte abgeschnitten werden, ist die mittlere Anregungsdichte
in Lamellen größer. Dies äußert sich in einer geringen Verschiebung des Lumineszenzmaxi-
mums zu höheren Energien (Abb. 6.9a).
Darüber hinaus können an Lamellen einer CIGSe-Solarzelle auch im sichtbaren Spektralbe-
reich Spektren gemessen werden (Abb. 6.9b). Wird ein Spektrum über die ganze Fläche der
Lamelle aufgenommen, ist vor allem ein starkes Maximum bei 2,36 eV zu erkennen sowie zwei
Nebenmaxima bei 2,22 und 2,08 eV. Typischerweise zeigt Cadmiumsulfid ein Emissionsma-
ximum bei ca. 2.4 eV [Dut58, SRGS93, WZ95]. Wird der Elektronenstrahl auf den Bereich
zwischen i:ZnO/CdS/Absorber fokussiert, so ist zusätzlich ein Maxima bei 3,24 eV sichtbar.
Dieses kann dem intrinsischen Zinkoxid zugeordnet werden [WSW 08]. Im Vergleich beider
Abbildung 6.9: Kathodolumineszenz an einer ca. 200 nm dünnen Lamelle: (a) Normierte CL-Spektren im in-
fraroten Spektralbereich im Vergleich an einer Lamelle und im Volumenmaterial; (b) Normierte CL-Spektren
im sichtbaren Spektralbereich: integral gemessen über die gesamte Lamellenfläche (schwarz) und gemessen
an der Grenzfläche zwischen Frontkontakt und Absorber (blau). (c)-(e) monochromatische CL-Bilder, aufge-
nommen bei Energien von 2,36 eV (c), 2,88 eV (d) und 3,24 eV (e). Die Spektren und die CL-Bilder wurden
mit einer Elektronenenergie von 30 keV, einem Strahlstrom von ca. 5 nA und einer Temperatur von ca. 9 K
gemessen.
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Abbildung 6.10: Abhängigkeit der CL-Spektren an einer ca. 200 nm dicken Lamelle einer CIGSe-Solarzelle
vom Strahlstrom des Elektronenmikroskops (bei einer konstanten Elektronenenergie von 30 keV) (a) und der
Energie der Elektronen (mit einem konstanten Strahlstrom von ca. 3 nA) (b), gemessen bei einer Temperatur
von ca. 9 K.
Spektren fällt auf, dass im Spektrum der gesamten Lamelle ein breites Maximum um 2,8 eV
auftritt. Für die detaillierte Zuordnung der Maxima sind in Abbildung 6.9c-e monochroma-
tische CL-Bilder der Lamelle dargestellt, gemessen bei den Energien der Emissionsmaxima
aus Abbildung 6.9b. In allen drei Abbildungen ist eine erhöhte Lumineszenz am Rückkon-
takt zu sehen. Da MoOx je nach Oxidationsgrad eine Bandlücke zwischen 2,6 - 4,0 eV auf-
weist [Gra95, MGS 02, KKO 10, MKN 03, LCW 09, AKDBAS10] kann die breite Lu-
mineszenz um 2,8 eV oxidiertem Molybdän zugeordnet werden. Die Emission bei 2,36 eV
(Abb. 6.9c) ist dagegen über die gesamte Lamelle verteilt. Damit kann das Emissionsmaxi-
mum nicht dem Cadmiumsulfid zugeordnet werden. Eine mögliche Ursache für die Lumines-
zenz könnte die aufgedampfte Kohlenstoffschicht auf der Oberfläche der Lamelle sein, wel-
che zur Abführung von Aufladungen aufgedampft wurde. Abhängig vom Oxidationsgrad und
der Schichtdicke zeigt beispielsweise Graphen eine direkte Bandlücke zwischen 1,25 - 2,4 eV
[CMOA12, Raz12, ZLL15]. Bei den Nebenmaxima mit Energien von 2,22 und 2,08 eV könnte
es sich um Phononenrepliken des oxidierten Graphens handeln. Für Kohlenstoff als Ursache für
die Lumineszenz spricht zudem das Lumineszenzsignal, welches auf dem TEM-Netz und dem
Probenhalter zu messen ist. Beide metallischen Oberflächen wurden während der Bedampfung
der Lamelle ebenfalls mit Kohlenstoff bedampft und zeigen die gleichen Maxima (Abb. G.1 in
Anhang G). Das CL-Bild, welches bei einer Emissionsenergie von 3,24 eV aufgenommen wur-
de (Abb. 6.9e), zeigt im Vergleich mit einer REM-Aufnahme deutlich, dass die Emission vom
intrinsischen Zinkoxid stammt, mit einem geringen Anteil vom oxidierten Molybdän.
Bei Betrachtung der CL-Emission des CIGSe-Absorbers bei E 1,05 eV in Abhängigkeit von
der Anregungsdichte zeigt sich bei einer Erhöhung des Strahlstroms eine für kompensierte
Halbleiter typische Verschiebung des Maximums zu höheren Energien (Abb. 6.10a). Da die An-
regungsdichte direkt vom Strahlstrom abhängt, aber sich das Anregungsvolumen nicht ändert,
ist kein sich änderndes Verhalten durch die Reduzierung der Lamellendicke zu erwarten. Im Ge-
gensatz dazu ändert sich durch eine Erhöhung der Elektronenenergie das Anregungsvolumen.
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In einer Lamelle kann sich das Anregungsvolumen allerdings nur begrenzt ausbreiten. Das hat
zur Folge, dass sich bei hohen Elektronenenergien die Anregungsdichte innerhalb der Lamelle
nicht ändert. Dadurch kommt es auch nicht zu einer Verschiebung des Emissionsmaximums bei
großen Energien (Abb. 6.10b: 30 - 13 keV). Erst wenn die Elektronenenergie ausreichend klein
ist, sodass sich das Anregungsvolumen nahezu vollständig in der Lamelle ausbreiten kann, än-
dert sich mit der Energie die mittlere Anregungsdichte (siehe auch Abb. B.4 im Anhang B).
Es kommt dann zu einer Verschiebung des Emissionsmaximums zu größeren Energien (Abb.
6.10b).
6.2.3 Messung des Ga-Gradienten mit der Kathodolumineszenz
Abhängig von der Galliumkonzentration variiert die Bandlücke im Absorber der Solarzelle und
das Maximum der Emission verschiebt sich. Bei Solarzellen mit einem ausgeprägten Galli-
umgradienten kann dieser mit monochromatischen CL-Messungen sichtbar gemacht werden.
In Abbildung 6.11 sind einem REM-Bild mehrere monochromatische CL-Bilder überlagert.
Das zuvor mit EDX gemessene Galliumprofil an der gleichen Lamelle ist in Abbildung 6.6
dargestellt. Der Gradient und die damit verbundene Änderung der Bandlücke wird von den
monochromatischen CL-Bildern sehr gut wiedergegeben. Es ist deutlich eine niederenergeti-
sche Emission am Frontkontakt zu erkennen und eine höherenergetische zum Rückkontakt. An
den mit den Pfeilen markierten Stellen wurden zudem lokal Spektren aufgenommen und in
Abbildung 6.11b dargestellt. Die Spektren spiegeln das gleiche Verhalten wieder wie die mono-
chromatischen CL-Bilder. Zwischen dem Spektrum am Frontkontakt und dem am Rückkontakt
besteht eine Energiedifferenz der Emissionsmaxima von 82 8 meV. Dies entspricht in guter
Näherung der Verschiebung der Bandlücke von 90 5 meV, welche mit der Gleichung 2.1 aus
dem mit EDX gemessenen Galliumgradienten berechnet wurde (Abb. 6.6).
Die monochromatischen CL-Bilder (Abb. 6.11a) zeigen zudem die inhomogene Verteilung von
Gallium innerhalb eines Korns. Im rechten Korn variiert die Ausdehnung des dargestellten Gal-
Abbildung 6.11: Abhängigkeit der Lumineszenz von der Schichttiefe einer ca. 240 nm dicken CIGSe-Lamelle:
(a) REM-Aufnahme überlagert mit eingefärbten monochromatischen CL-Bilder, gemessen bei folgenden Ener-
gien: 1,09 eV (rot), 1,11 eV (gelb), 1,13 eV (grün), 1,15 eV (blau) und 1,17 eV (violett); (b) lokale CL-Spektren
aus verschiedenen Schichttiefen, welche in (a) mit Pfeilen markiert sind. Die CL-Bilder und die Spektren wur-
den bei einer Temperatur von ca. 9 K, einer Elektronenenergie von 30 keV und einem Strahlstrom von ca. 8 nA
gemessen.
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liumprofils zwischen knapp der Hälfte bis zu der gesamten Schichtdicke. Inhomogenitäten zwi-
schen und innerhalb von Körnern wurden ebenso von Müller et al. [MARR 14] an Querschnit-
ten gezeigt. Abbildung 6.11a zeigt zudem, dass durch die Inhomogenitäten der Bandlückengra-
dient senkrecht zur Oberfläche unterschiedlich stark gestaucht wird. Das daraus resultierende
elektrische Feld ist damit lokal unterschiedlich stark ausgeprägt. Somit ist anzunehmen, dass
selbst innerhalb eines Korns die Ladungsträgergeneration und die Sammlung variiert.
Darüber hinaus zeigen die CL-Bilder auch, dass die Hohlräume am Rückkontakt das Gallium-
profil nicht signifikant beeinflussen. Das Galliumprofil bildet sich unabhängig von den Hohl-
räumen. Es ist deutlich zu erkennen, dass der Bandlückenverlauf den Abtransport der Minori-
tätsladungsträger von der Grenzfläche zu den Hohlräumen begünstigt. Richter et al. [RRS 15]
zeigten in Simulationen, dass die für den sequentiellen Prozess typischen Hohlräume am Rück-
kontakt die Effizienz der Solarzelle nicht verschlechtern. Da sich das Galliumprofil um die
Hohlräume herum legen würde, wird die Sammlung nicht maßgeblich beeinflusst und die Elek-
tronen werden von der Grenzfläche abtransportiert. Zudem würden die Hohlräume die Reflexion
an der Grenzfläche und den Einfang infraroter Photonen sogar begünstigen [RRS 15].
6.2.4 Lumineszenz von Korngrenzen
In den Abbildungen 6.7, 6.8 und 6.11 ist eine Verringerung der Lumineszenzintensität an Korn-
grenzen zu sehen. Diese Verringerung der Lumineszenz ist typisch für CIGSe-Solarzellen und
wurde schon häufig beobachtet [RRC 03, OHR 04, HGS 06, RCE 08, ARKK 09, RRT 12,
HMR 12, MARR 14]. Eine Ursache für die Verringerung der Lumineszenzintensität an der
Korngrenze ist eine erhöhte Dichte tiefer Defekte innerhalb der Bandlücke und damit eine ver-
stärkte nicht strahlende Rekombination [LH09, HKLS 15]. Wie stark die Intensität abnimmt
hängt maßgeblich von der Art der Korngrenze ab. Abou-Ras et al. [ARKK 09] zeigten, dass
die Abnahme der Intensität bei Σ3-Korngrenzen deutlich geringer ist und begründeten diesen
Zusammenhang mit einer geringeren Defektdichte in Σ3-Korngrenzen. Darüber hinaus ist die
Ladungsträgerdichte an den Korngrenzen geringer, bedingt durch die Bandverbiegung an den
Grenzflächen [AMB 07, HGS 06, RTS09, ARKK 09, KYS 10].
In der Darstellung der monochromatischen CL-Bilder (Abb. 6.11) ist an den Korngrenzen keine
energetische Änderung der Lumineszenz zu erkennen. Romero et al. [RRT 12], Contreras et
al. [CME 11] und Müller et al. [MARR 14] beobachteten teilweise eine Rotverschiebung an
den Korngrenzen. Romero et al. begründeten diese Rotverschiebung von 10 - 15 meV mit ei-
ner Cu-Verarmung durch eine Verschiebung des Akzeptorbandes in die Bandlücke. Allerdings
geht aus der Veröffentlichung nicht hervor, ob es sich um einen geometrischen Messartefakt der
Oberfläche handelt. Da die Schichtdicke an der Korngrenze in der Regel geringer ist, sich die
Korngrenze aber offensichtlich nicht auf das Galliumprofil auswirkt (siehe Abb. 6.11a), wird an
der Korngrenze eine unterschiedliche Emissionsenergie bei CL-Messungen im Vergleich zum
Korn selbst gemessen. Dieser Effekt kann zu falschen Interpretationen der Lumineszenz füh-
ren. Bei einem ansteigendem Galliumprofil zum Frontkontakt ist bei geringeren Schichtdicken
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Abbildung 6.12: Kathodolumineszenz an einer mit dem Ionenstrahl geglätteten Oberfläche: (a) REM-
Aufnahme der geglätteten Oberfläche, (b) polychromatisches CL-Bild und (c) Überlagerung monochromati-
scher CL-Bilder, gemessen bei einer Energie von 1,09 eV (rot) und 1,15 eV (blau), bei einer Elektronenenergie
von 10 keV und einer Temperatur von 9 K. Das rote Quadrat in Abbildung (a) markiert den Ausschnitt der
CL-Messungen in (b) und (c).
(Korngrenzen) eine geringe Rotverschiebung zu erwarten (Abb. F.1 in Anhang F ). Müller et al.
[MARR 14] zeigten an polierten Querschnitten, dass eine Rotverschiebung von wenigen meV
vor allem an nicht-Σ3-Korngrenzen zu beobachten ist, während Σ3-Korngrenzen dagegen keine
Verschiebung zeigten.
Die Probenpräparation mit einem Ionenstrahl erlaubt zudem die Herstellung glatter Oberflächen
parallel zur Schichtoberfläche. Diese Präparation ermöglicht im Vergleich zu den Lamellen die
gleichzeitige Untersuchung einer Vielzahl von Korngrenzen. In Abbildung 6.12a ist die geglät-
tete Oberfläche einer CIGSe-Solarzelle mit einfachem Galliumprofil zu sehen. Durch die Bear-
beitung der Oberfläche mit dem Ionenstrahl können Messartefakte bedingt durch die Geometrie
der Korngrenzen ausgeschlossen werden. In Abbildung 6.12b ist das polychromatische CL-Bild
der glatten Oberfläche dargestellt. Die Kornstruktur wird sehr gut wiedergegeben. An den Korn-
grenzen ist die Intensität der Lumineszenz deutlich verringert, entsprechend den CL-Messungen
an Querschnitten und Lamellen. Die überlagerten monochromatischen CL-Bilder in Abbildung
6.12c geben die Kornstruktur ebenso wieder. Die überlagerten Bilder zeigen, dass keine sys-
tematische energetische Verschiebung der Lumineszenz an den Korngrenzen zu erkennen ist.
Vielmehr dominieren laterale Inhomogenitäten den Absorber der untersuchten Solarzelle.
6.2.5 Zusammenfassende Diskussion der Messungen an Lamellen
Unabhängig von der Untersuchungsmethode ermöglicht eine Messung an einer ca. 5 µm langen
Lamelle nur eine lokale Charakterisierung. An Lamellen können lediglich Inhomogenitäten im
Maßstab von wenigen Mikrometern untersucht werden. Für größere Distanzen muss eine grö-
ßere Anzahl an Lamellen präpariert werden. Damit eignen sich die Messungen an Lamellen vor
allem um einzelne Körner und Korngrenzen zu untersuchen. In diesem Zusammenhang kann
die Elementkonzentration in Abhängigkeit der Schichttiefe detailliert und mit hoher Auflösung
untersucht werden. Die Messung an dünnen Lamellen ermöglicht eine Charakterisierung der
Schichten mit einer lateralen Auflösung von wenigen 10 nm. Im Vergleich zum Volumenmate-
rial wird daher eine um mehrere Größenordnungen verbesserte Ortsauflösung erreicht.
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Mit der energiedispersiven Röntgenspektroskopie ist es an Lamellen möglich, die Element-
konzentration quantitativ und qualitativ zu bestimmen. Der lineare Zusammenhang zwischen
den Konzentrations- und den Intensitätsverhältnissen ermöglicht es mit der Cliff-Lorimer-
Gleichung, lokal Elementkonzentrationen ohne fehlerbehaftete Korrekturfaktoren zu ermitteln.
Die in diesem Kapitel beschriebene Methode eignet sich sehr gut um beispielsweise den Kon-
zentrationsverlauf von Gallium zu bestimmen.
Die Präparation der Lamellen erfolgte mit Ga-Ionen an einer Ionenfeinstrahlanlage. Da im
CIGSe vor allem die Bestimmung der Galliumkonzentration von besonderer Bedeutung ist,
könnte eine Deponierung der Ga-Ionen die Messung beeinflussen. Um diesen Effekt genauer
zu untersuchen, wurden Lamellen aus CISe-Solarzellen präpariert. Im Rahmen der Empfind-
lichkeit des zur Verfügung stehenden Detektors konnte in der Ga-freien CISe-Schicht nach der
Präparation kein Gallium nachgewiesen werden.
Da bei der Messung der energiedispersiven Röntgenspektroskopie an Lamellen ein Großteil
der Elektronen an der Rückseite der Probe wieder austreten, ist die Anzahl der erzeugten Rönt-
genquanten innerhalb der Schicht allerdings sehr gering. Die dadurch resultierende verringerte
EDX-Intensität schlägt sich vor allem in der Messungenauigkeit nieder. Dadurch entsteht be-
reits bei der Bestimmung des Cliff-Lorimer-Sensibilitätsfaktors kAB ein vergleichsweise großer
relativer Fehler. Als Kompromiss zwischen der lateralen Auflösung, die mit zunehmender
Schichtdicke abnimmt, und der Intensität, die mit der Schichtdicke zunimmt, wurde hier eine
Schichtdicke von ca. 200 nm bestimmt.
Darüber hinaus wird die EDX-Messung durch die transmittierten Elektronen beeinflusst,
welche Röntgenquanten in der Lamelle und im Probenhalter erzeugen können. Die Emis-
sion charakteristischer Röntgenstrahlung aus dem Probenhalter kann zwar durch eine dicke
Kohlenstoffschicht unterhalb der Lamelle unterdrückt werden. Allerdings können auch aus
der Kohlenstoffschicht Rückstreuelektronen austreten und an anderer Stelle Röntgenstrahlung
erzeugen, beispielsweise wiederum in der Lamelle oder im Probenhalter. Da die Lamellen
ausreichend dünn sind konnte die erneute Emission von Röntgenstrahlung aus der Lamelle
durch zurückgestreute Elektronen nicht nachgewiesen werden. Dazu wurde der Elektronen-
strahl neben die Lamelle positioniert und das Spektrum gemessen. Im Spektrum waren keine
charakteristischen Linien der Elemente zu sehen, welche in der Lamelle vorkamen. Dagegen
wurden vereinzelt EDX-Linien von Elementen gemessen, welche im Probenhalter vorkommen.
Da die EDX-Linien der Elemente des Probenhalters nicht mit den Linien der untersuchten
Elemente zusammenfallen kann dieser Effekt vernachlässigt werden.
Ein weiterer Grund für die geringe EDX-Intensität ist die typische, aber ungünstige Detektor-
geometrie. Üblicherweise nimmt der Detektor nur einen sehr geringen Raumwinkel über der
Probenfläche ein, sodass ein Großteil der erzeugten Röntgenquanten nicht detektiert wird. Eine
Steigerung der Intensität könnte durch eine vergrößerte Detektionsfläche in Kombination mit
verringerter Detektortotzeit erzielt werden [KD93].
Die Annahme, dass das Verhältnis der Intensitäten proportional zu den Konzentrationen der un-
55
6.2 Kathodolumineszenz an geglätteten Schichten und dünnen Lamellen
tersuchten Elemente ist, beruht auf der Vernachlässigung der Absorption und der Fluoreszenz.
Der Einfluss der Absorption und der Fluoreszenz kann jedoch nicht gänzlich vernachlässigt
werden. Die Fluoreszenz ist allerdings in den meisten Proben sehr gering (weniger als ein paar
Prozent) und wird für kAB mit einem Fehler von ca. 3 % (rel.) abgeschätzt [GW92]. Daher kann
die Fluoreszenz im Rahmen der Messungenauigkeit der EDX-Messungen vernachlässigt wer-
den. Der Anteil der Absorption ist typischerweise größer. Abhängig von der Detektoranordnung
verlängert sich der Weg der erzeugten Röntgenstrahlen in der Probe, wodurch die Wahrschein-
lichkeit der Absorption ansteigt [GW92, KD93, WC09]. Für den gemessenen Faktor kAB äußert
sich dieser Effekt in einem Anstieg mit zunehmender Schichtdicke [KD93]. Für die Berechnung
der Korrektur von kAB sind vor allem die genauen Werte der Dichten, Massenabsorptionskoef-
fizienten, Schichtdicken und des Austrittswinkels notwendig. Da die Galliumprofile in dieser
Arbeit jedoch lediglich an Lamellen mit annähernd konstanten Schichtdicken von ca. 200 nm
bestimmt wurden und auch die Messgeometrie nicht variiert wurde, kann der bestimmte Faktor
aus Gleichung 6.2 ohne eine Korrektur verwendet werden.
Kathodolumineszenzmessungen auf Oberflächen und Bruchkanten werden häufig durch Un-
ebenheiten beeinflusst. Hervorstehende Kanten und Vertiefungen führen zu einer Variation der
Anregungsdichte und somit zu einer veränderten CL-Intensität, welche falsch interpretiert wer-
den kann. Die Probenpräparation mit Hilfe eines Ionenstrahls ermöglicht die Herstellung glat-
ter Oberflächen. Dadurch können Geometrieeffekte weitgehend ausgeschlossen werden. So-
mit können anhand der Intensität gut Korngrenzen und ausgedehnte Defekte lokalisiert werden
[STS 14].
An dünnen Lamellen kann die laterale Auflösung entsprechend der EDX-Messungen deutlich
verbessert werden, sodass Korngrenzen genau dargestellt werden können. Die Kombination
von CL-Aufnahmen in Verbindung mit RTEM-Bildern ermöglicht eine genaue Zuordnung von
Korngrenzen und Defekten [STS 14]. Durch die energetische Verschiebung der Emission in
Abhängigkeit der Galliumkonzentration kann mittels monochromatischen CL-Messungen der
Galliumverlauf in der Schicht sehr gut wiedergegeben werden und stimmt sehr gut mit den
EDX-Messungen überein. Allerdings verursacht das Galliumprofil und der daraus resultierende
Bandlückenverlauf eine Verschiebung der Rekombination. Entsprechend des quasi-elektrischen
Feldes bewegen sich die Elektronen während ihrer Lebensdauer in Richtung des Bandlückenmi-
nimums bevor sie rekombinieren [HMR 12]. Dadurch misst man bei einem Bandlückenverlauf
in der Regel eine verringerte Lumineszenzenergie.
Darüber hinaus kann mit den glatten Oberflächen die Lumineszenz an Korngrenzen detailliert
untersucht werden. An den untersuchten Lamellen zeigte sich keine energetische Verschiebung
der Lumineszenz durch die Korngrenzen, welche durch eine Cu-Verarmung hervorgerufen wer-
den kann. Vielmehr dominieren laterale Inhomogenitäten in den Lumineszenzeigenschaften das
Emissionsbild und deuten auf eine über die Zelle lateral variierende Galliumkonzentration hin.
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Die Variation der Bandlücke über der Schichttiefe ist von entscheidender Bedeutung für
die Effizienz der Solarzellen. Während im Koverdampfungsprozess der Ga-Gehalt und so-
mit die Bandlücke während der Abscheidung eingestellt werden kann, ist dies im sequen-
tiellen Prozess durch die getrennte Absorberbildung nicht direkt möglich. Im folgenden
Kapitel wird der Einfluss des Vorläuferschichtsystems auf den späteren Bandlückenverlauf
untersucht. Dazu wurden verschiedene Schichtgeometrien entsprechend Abbildung 4.1 ab-
geschieden. Da im sequentiellen Prozess der Ga-Gehalt in der Regel zum Rückkontakt
ansteigt [BKH 96, KHHS12, JfCT 13, WHH 14], wurde bei den Vorläuferschichten die
Ga-Konzentration zum Frontkontakt erhöht. Wu et al. [WHH 14] zeigten beispielsweise einen
Einfluss auf die Absorbereigenschaften mit zunehmender Anzahl von CuGa-Vorläuferschichten
zum Frontkontakt.
Der Vergleich der elektrischen Kenndaten der Solarzellen (siehe Abb. I.1 im Anhang I) zeigt
eine Verringerung des Wirkungsgrades mit stärkerer Abweichung von der homogen abge-
schiedenen Schichtfolge. Sowohl die Leerlaufspannung als auch der Kurzschlussstrom sinken
signifikant. Die Verringerung der Leerlaufspannung, trotz erhöhtem Ga-Gehalt am Front-
kontakt, deutet darauf hin, dass in der fertig prozessierten Solarzelle die Ga-Konzentration
am Frontkontakt nicht erhöht werden konnte. Zur genaueren Untersuchung des Ga-Verlaufs
wurden aus den Zellen Lamellen präpariert und das Profil mit der energiedispersiven Röntgen-
spektroskopie bestimmt.
In Abbildung 7.1 sind die an Lamellen gemessenen Galliumprofile der fertig prozessierten
Solarzellen mit verschiedenen Vorläuferschichtsystemen dargestellt. Zwischen dem homogen
Abbildung 7.1: An Lamellen gemessenes Galliumprofil des homogen abgeschiedenen Vorläuferschichtsys-
tems und der Systeme mit 25 % und 50 % mehr Gallium zum Frontkontakt entsprechend Abbildung 4.1.
57
7 Schichtdickenvariation der metallischen Ausgangsmaterialien für die Absorberschicht
Abbildung 7.2: Elektronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchkanten abgeschiedener Vorläuferschichten:
(a) Vorläuferschicht mit homogen abgeschiedenem Ga-Gehalt entsprechend Abbildung 4.1a; (b) Vorläufer-
schicht mit 50 % mehr Gallium am Frontkontakt entsprechend Abbildung 4.1c.
abgeschiedenen Vorläuferschichtsystem und den Systemen mit mehr Gallium zum Frontkon-
takt sind keine signifikanten Unterschiede zu erkennen. Lediglich der integrale Galliumanteil
variiert prozessbedingt zwischen den verschiedenen Proben geringfügig. Der Anstieg der Gal-
liumprofile ist allerdings im Rahmen der Messgenauigkeit konstant und steigt jeweils von ca.
0,2 am Frontkontakt bis zu ca. 0,4 am Rückkontakt.
Um die Ursache für den geringen Einfluss der Vorläuferschichten auf das resultierende Galli-
umprofil zu untersuchen, wurden die abgeschiedenen Vorläuferschichten vor der Selenisierung
untersucht. Wu et al. [WHH 14] zeigten in elektronenmikroskopischen Aufnahmen, dass es
während der Abscheidung zu einer Umstrukturierung in der Schicht kommt. In Abbildung
7.2 sind exemplarisch elektronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchkanten des homogen
abgeschiedenen Vorläuferschichtsystems und des Systems mit 50 % mehr Ga zum Frontkontakt
dargestellt. An den Bruchkanten ist deutlich zu erkennen, dass das abgeschiedene Schicht-
system mit 20 Einzelschichten nicht in dieser Form auf den Rückkontakt aufgebracht werden
konnte. Vielmehr entsteht während der Abscheidung eine neue Struktur. Gut zu erkennen sind
Bereiche mit einer Kornstruktur, die von Bereichen mit scheinbar aufgeschmolzenem Material
umgeben sind.
Zur genaueren Charakterisierung der einzelnen Bereiche wurden an Bruchkanten EDX-
Messungen durchgeführt (Abb. 7.3). In Abbildung 7.3b ist die EDX-Intensität der InL (rot) und
der GaL-Linie (blau) in Draufsicht dargestellt. Entsprechend der GaL-Linie ist auch das Kupfer
verteilt. Bei einer Eindringtiefe der Elektronen von ca. 400 nm sind deutliche Inhomogenitäten
erkennbar, welche nicht der Struktur auf der elektronenmikroskopischen Aufnahme folgen
(Abb. 7.3a). Diese Inselbildung lässt vermuten, dass die abgeschiedenen Metalle durch die Ab-
scheideleistung der Kathodenzerstäubung teilweise aufschmelzen. Die Umstrukturierung der
Vorläuferschichten ist auch in der EDX-Messung an der Bruchkante zu erkennen (Abb. 7.3d).
Die abgeschiedenen 20 Schichten verschmelzen zu zwei bis drei Schichten aus Kupfer/Gallium
und Indium. Der Linienscan an der Bruchkante (Abb. 7.3e), entsprechend dem Pfeil aus Abbil-
dung 7.3c, zeigt den Wechsel zwischen den Cu/Ga- und den In-Schichten. Die Bereiche mit der
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Abbildung 7.3: Messungen der energiedispersiven Röntgenspektroskopie der Vorläuferschichtsysteme : (a)
REM-Aufnahme der Oberfläche einer Vorläuferschicht und die dazugehörige EDX-Messung (b) mit der Ener-
gie der GaL (blau) und der InL-Linie (rot); (c) REM-Aufnahme der Bruchkante einer Vorläuferschicht und
die dazugehörige EDX-Messung (d) mit der Energie der InL (rot), der GaL (blau), der MoL (türkis) und der
SiL-Linie (violett); (e) EDX-Linienscan entlang des Pfeiles aus Abbildung (c). Die REM-Aufnahmen und die
EDX-Messungen wurden mit einer Elektronenenergie von 10 keV und einem Strahlstrom von 1 nA aufgenom-
men.
Kornstruktur beinhalten im Wesentlichen CuGa-Mischphasen. Die aufgeschmolzenen Bereiche
dazwischen bestehen dagegen hauptsächlich aus Indium. Aufgrund der Empfindlichkeit der
Vorläuferschichten auf einen Energieeintrag war es nicht möglich, Lamellen zur genaueren
Charakterisierung aus den Schichten zu präparieren. Während der Präparation kommt es zu
einer erneuten, verstärkten Durchmischung der Vorläuferschichten und es bilden sich vermehrt
große Hohlräume, die auch nicht durch eine Verringerung der Leistung unterdrückt werden
konnten (Abb. H.1 in Anhang H). Die EDX-Untersuchung der aus den Vorläuferschichten
präparierten Lamellen (Abb. H.2 in Anhang H) zeigt eine vollständige Vermischung der ein-
zelnen Elemente. Die einzelnen Vorläuferschichten können trotz erhöhter Ortsauflösung an den
Lamellen nicht lateral getrennt werden.
Zusammenfassende Diskussion
Die Geometrie der verschiedenen Vorläuferschichtsysteme konnte nicht auf die Absorber der
fertig prozessierten Solarzellen übertragen werden. Die an Lamellen der fertig prozessierten
Solarzellen gemessenen Galliumprofile zeigen bei allen Schichtgeometrien die gleiche Vertei-
lung des Galliums innerhalb der Schicht. Das Galliumprofil (GGI) steigt jeweils von ca. 0,2 am
Frontkontakt bis ca. 0,4 am Rückkontakt.
Die Ursache für die gleiche Absorberbildung liegt in der Durchmischung der Vorläuferschich-
ten während der Abscheidung. Es ist anzunehmen, dass sich durch die vergleichsweise hohe
Abscheideleistung der Kathodenzerstäubung die Schichten auf der Molybdänschicht neu ord-
nen. Unabhängig vom Ga-Gehalt wurde schon häufig eine Umstrukturierung der abgeschiede-
nen Vorläuferschichten während einer Kathodenzerstäubung beobachtet [CKK 03, HSMB07,
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VAR 09, WHH 14, PKL 11, KHHS12, HKJK13, PK14]. Vor allem der geringe Schmelz-
punkt von Indium im Vergleich zur CuGa-Legierung und das unterschiedliche Diffusionsver-
halten im Vergleich von Gallium sind Ursachen für die Umstrukturierung [Ber05b, LGF 10,
WHH 14, PKL 11, STC 14, PK14]. Dabei bilden sich entsprechend den EDX-Messungen aus
Abbildung 7.3 vor allem Metalllegierungen aus CuxGa, CuyIn und reinen In-Phasen [HSMB07,
PKL 11, Oer12, PK14]. Die Kornstruktur der CuGa-Mischphasen und die glatten Flächen der
In-Phasen aus Abbildung 7.2 sind vergleichbar mit reinen CuGa- bzw. In-Schichten, welche von
Han et al. veröffentlicht wurden [JfCT 13]. Vor allem die Struktur des abgeschiedenen Indiums
hängt stark von der Abscheideleistung ab. Wird Indium separat als dünne Schicht abgeschieden,
kommt es zu einer Inselbildung. Abhängig von der Abscheidezeit und der Leistung entstehen
unterschiedlich große Bereiche von Indiumansammlungen [WZZ06, JfCT 13]. Dieses Verhal-
ten zeigt sich auch bei Cu-In Verbindungen mit variierendem In-Gehalt [CKK 03, VAR 09].
Aber auch in Verbindung mit Gallium kommt es zu einer Bildung von Phasen mit unterschied-
lichem In-Gehalt [PKL 11, PK14]. Die Ausbildung einzelner Phasen hängt einerseits von der
Reihenfolge der Vorläuferschichten ab [PKL 11] und andererseits von der Abscheideleistung
[PK14].
Die Vorläuferschicht kann zudem durch eine geänderte Abscheidereihenfolge der Einzelschich-
ten variiert werden [PKL 11, WHH 14]. Dadurch ändert sich vor allem die Rauigkeit und es
kommt in Abhängigkeit der Schichtfolge zu einer verstärkten Inselbildung einzelner Phasen.
Allerdings zeigen die prozessierten Vorläuferschichten (siehe Abb. 7.2) eine vergleichsweise
geringe Rauigkeit und lateral nur geringe Inhomogenitäten, was wichtig für eine homogene
und dichte Absorberbildung ist [JfCT 13]. Zudem kommt es nicht zu einer direkten Inselbil-
dung, sondern zu einer Phasenseparation in einzelnen Schichten, welche sich über die gesamte
Vorläuferschicht ausdehnt. Daher ist anzunehmen, dass durch eine veränderte Schichtfolge die
Vorläuferschicht nicht weiter signifikant verbessert werden kann.
Darüber hinaus kommt es bei hoher Abscheideleistung zunehmend zur Ausbildung reiner In-
Phasen und einer verringerten Bildung von CuIn-Phasen durch den erhöhten Energieeintrag
während der Abscheidung [PK14]. Die daraus resultierende veränderte Zusammensetzung und
damit unterschiedliche Dichte hat zudem auch einen Einfluss auf die nachfolgende Selenisie-
rung [PK14]. Unabhängig von der Selenisierung zeigt sich allerdings eine verringerte Phasen-
separation mit geringerer Abscheideleistung [PK14]. Eine verringerte Leistung während der
Kathodenzerstäubung könnte auch im Prozess des Institut für Festkörperphysik in Jena die
Durchmischung der Vorläuferschichten verringern. Allerdings hat eine Reduzierung der Ab-
scheideleistung auch eine Erhöhung der Prozesszeit zur Folge, was in der Umsetzung im indus-
triellen Maßstab nicht erwünscht ist, da vor allem eine Erhöhung der Prozessgeschwindigkeit
angestrebt wird. Bei gleichbleibender Leistung wäre eine Kühlung des Substrats von Vorteil,
um die Diffusion der einzelnen Elemente zu verringern. Han et al. [JfCT 13] zeigten bei einer
nachträglichen Ausheilung der Vorläuferschichten eine verstärkte Phasenseparation und damit
die Temperaturabhängigkeit des Schichtsystems.
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In der ersten Selenisierungsstufe sollen die Vorläuferschichten zu Metallseleniden umgewandelt
werden [Oer12]. Da die einzelnen Kupfer-, Indium- und Galliumselenide eine unterschiedliche
Temperatur zur Bildung benötigen, kann über die Variation der Selenisierungstemperatur die
Bildung einzelner Phasen gefördert bzw. unterdrückt werden [Pur10, PKL 11, PK14]. Die Se-
lenide sind vor allem für die Umwandlung zur Absorberschicht von entscheidender Bedeutung.
Da sich einzelne Phasen während der Absorberbildung unterschiedlich schnell ausbilden, beein-
flusst das Vorhandensein einzelner Selenidphasen die Stöchiometrie des Absorbers maßgeblich.
Zur Untersuchung des Einflusses der Temperatur in der ersten Selenisierungsstufe wurden die
verschiedenen Vorläuferschichten, die in der ersten Stufe bei zwei Temperaturen von 360C
und 400C (reale Temperaturen auf der Substratoberfläche ca.: 350C bzw. 390C) selenisiert
wurden, in der zweiten Selenisierungsstufe bei 620C (reale Temperaturen auf der Substratober-
fläche ca. 540C) zu Absorbern umgewandelt und zu fertigen Solarzellen prozessiert [Kus14].
8.1 Elektrische Kenndaten
Zur ersten Charakterisierung wurden Strom-Spannungs-Kennlinien der fertig prozessierten
Solarzellen aufgenommen und ausgewertet. Die Leerlaufspannung und die Kurzschlussstrom-
dichte der einzelnen Proben sind grafisch in Abbildung 8.1 dargestellt. Der Wirkungsgrad und
der Füllfaktor sind zusätzlich in Abbildung I.1 im Anhang I abgebildet.
Im Vergleich der Solarzellen mit unterschiedlicher Vorläuferschichtgeometrie, welche bei
360C in der ersten Selenisierungsstufe selenisiert wurden, fällt auf, dass die Leerlaufspannung
und die Kurzschlussstromdichte mit steigendem Ga-Gradienten der Vorläuferschichten sinken.
Eine mögliche Ursache liegt in einer geringeren Durchmischung der einzelnen Schichten
während der Abscheidung und damit in einer veränderten Selenid- und Absorberbildung. Al-
lerdings konnte dies nicht mit den EDX-Messungen an Lamellen nachgewiesen werden (Abb.
Abbildung 8.1: Grafische Darstellung der Leerlaufspannung (links) und der Kurzschlussstromdichte (rechts)
der Solarzellen, welche mit verschiedenen Vorläuferschichten entsprechend Abbildung 4.1 und bei 360C und
400C in der ersten Selenisierungsstufe prozessiert wurden [Kus14].
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7.1). Bei den mit 400C selenisierten Proben ist dieser Trend in den elektrischen Kenndaten
nicht sichtbar. Eine mögliche geringere Durchmischung wurde eventuell durch die erhöhte
Temperatur kompensiert.
Im Gegensatz zu den Vorläuferschichtsystemen zeigt sich ein eindeutiger Trend im Vergleich
der elektrischen Kenndaten der Solarzellen, welche mit gleicher Schichtgeometrie, aber un-
terschiedlicher Temperatur selenisiert wurden. Mit steigender Selenisierungstemperatur in
der ersten Stufe steigt die Leerlaufspannung, wobei die Kurzschlussstromdichte sinkt. Die
gesteigerte Leerlaufspannung mit der erhöhten Temperatur ist ein deutliches Anzeichen für
einen erhöhten Ga-Gehalt am Frontkontakt [LES05]. Zudem lässt die verringerte Kurzschluss-
stromdichte vermuten, dass sich durch ein homogeneres Ga-Profil das Minimum der Bandlücke
erhöht hat und somit eine geringere Anzahl von Photonen absorbiert wird [JHW 14b].
8.2 Energiedispersive Röntgenspektroskopie an Lamellen
Um die Vermutung aus den elektrischen Kenndaten bezüglich eines homogeneren Ga-Profils
mit gesteigerter Temperatur in der ersten Selenisierungsstufe zu bestätigen, wurden aus den
Abbildung 8.2: An Lamellen mittels EDX gemessenes Galliumprofil in Abhängigkeit vom Vorläuferschicht-
system und der Temperatur der ersten Selenisierungsstufe: (a),(b) homogenes Vorläuferschichtsystem; (c),(d)
25 % mehr Ga am Frontkontakt; (e),(f) 50 % mehr Ga am Frontkontakt; (a)-(e) 360C und (b)-(f) 400C.
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Proben Lamellen präpariert und an diesen die Elementzusammensetzung in Abhängigkeit der
Schichttiefe bestimmt. In Abbildung 8.2 sind die gemessenen Ga-Profile der fertig prozessier-
ten Solarzellen dargestellt, bei denen sowohl die Geometrie des Vorläuferschichtsystems als
auch die Temperatur der ersten Selenisierungsstufe variiert wurde. Im Vergleich der verschie-
denen Vorläuferschichtsysteme sind keine signifikanten Unterschiede erkennbar. Lediglich bei
der Schicht, welche mit 50% mehr Ga am Frontkontakt abgeschieden wurde, kommt es bei
einer Selenisierungstemperatur von 400C zu einem leichten Anstieg zum Rückkontakt. Dage-
gen ist eine deutliche Abhängigkeit von der Temperatur der ersten Selenisierungsstufe sichtbar.
Durch die Erhöhung der Selenisierungstemperatur von 360C auf 400C sind die Ga-Profile
deutlich homogener als zuvor. Da der integrale Ga-Gehalt während der Abscheidung der Vor-
läuferschichten konstant gehalten wurde, erhöht sich durch die gesteigerte Homogenität der Ga-
Verteilung der Anteil am Frontkontakt. Die erhöhte Ga-Konzentration am Frontkontakt und die
damit verbundene Aufweitung der Bandlücke korreliert sehr gut mit den elektrischen Kenndaten
(Abb. 8.1). Unabhängig vom Vorläuferschichtsystem erhöht sich die Leerlaufspannung mit der
Erhöhung der Selenisierungstemperatur. Darüber hinaus sinkt jeweils die Kurzschlussstrom-
dichte durch die verringerte Absorption niederenergetischer Photonen aufgrund des erhöhten
Bandlückenminimums.
8.3 Abbruchexperimente nach der ersten Selenisierungsstufe
Die Temperatur der ersten Selenisierungsstufe hat einen signifikanten Einfluss auf das Ga-Profil
der fertig prozessierten CIGSe-Solarzellen. Zur Untersuchung des Einflusses wurden erneut
Proben mit homogener Vorläuferschicht prozessiert und die Selenisierung nach der ersten Stufe
abgebrochen, wobei die Vorläuferschichten 4 min lang entweder bei einer Temperatur von etwa
370C oder 410C selenisiert wurden [Oer14].
8.3.1 Morphologie der Vorläuferschichten nach der ersten Selenisierungsstufe
In Abbildung 8.3 sind elektronenmikroskopische Aufnahmen der teilweise selenisierten Schich-
ten dargestellt. In den Aufnahmen an den Bruchkanten (Abb. 8.3a: 370C; Abb. 8.3b: 410C)
ist im Vergleich zu denen der Vorläuferschichten (Abb. 7.2) jeweils ein deutlich verändertes
Schichtsystem erkennbar. Die Zunahme der Schichtdicke zeigt zunächst den Einbau von Selen
von der Oberfläche in die Vorläuferschichten. Auf dem Mo-Rückkontakt entsteht eine grobkör-
nige Schicht mit Korngrößen von ca. 100 - 800 nm. Darauf liegt eine bis zu 1 µm dicke Schicht
mit Korngrößen von einigen 10 nm. Die Körner der obersten Schicht sind wiederum etwas grö-
ßer, mit Korngrößen von bis zu 300 nm. Die unterschiedlichen Schichten können einerseits eine
Folge der stärkeren Selenisierung der oberflächennahen Schichten sein, bedingt durch die Se-
lenisierung in einer Selenatmosphäre. Andererseits kann auch die ungleichmäßige Erwärmung
durch die Substratheizung eine Ursache für das entstehende Schichtsystem sein.
Im direkten Vergleich der beiden Selenisierungstemperaturen fällt auf, dass bei der höheren
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Abbildung 8.3: Elektronenmikroskopische Aufnahmen zweier Bruchkanten (a),(b) und zweier Lamellen
(c),(d) der bei 370C (a),(c) und 410C (b),(d) selenisierten Vorläuferschichtsysteme.
Temperatur die Schicht am Rückkontakt schwächer, bzw. ungleichmäßiger ausgeprägt ist. Das
äußert sich vor allem in der stärkeren Bildung von Hohlräumen zwischen Rückkontakt und
den darüber liegenden Schichten. Bei der Vorläuferschicht, welche bei 370C selenisiert wurde,
liegt die unterste Schicht nahezu flächig auf dem Rückkontakt auf und es gibt nur vereinzelt
Hohlräume. Im Gegensatz dazu steigt der Anteil der Zwischenräume bei der Vorläuferschicht,
welche bei 410C selenisiert wurde, auf bis zu 50 %. Die darüber liegenden Schichten zeigen
dagegen keine wesentliche Unterschiede.
Auch in den elektronenmikroskopischen Aufnahmen der präparierten Lamellen (Abb. 8.3c
370C; Abb. 8.3d 410C) ist das Schichtsystem sehr gut erkennbar. Bei der geringeren Sele-
nisierungstemperatur sind deutlich drei Schichten zwischen dem Rückkontakt und den beiden
präparationsbedingten Platinschichten zu sehen. Alle drei Schichten sind durchgängig und va-
riieren in der Schichtdicke zwischen 50 und 900 nm. In der untersten Schicht ist lediglich eine
geringe Anzahl von kleinen Hohlräumen zu erkennen, mit einem Durchmesser von maximal
100 nm, welche auch durch die Präparation der Lamellen entstanden sein könnten. Dagegen
zeigt die teilselenisierte Vorläuferschicht, welche bei 410C selenisiert wurde, vier separate
Schichten: drei durchgängige Schichten und eine stark zerteilte Schicht am Rückkontakt. Es ist
zu vermuten, dass sich durch das teilweise Auflösen der Schicht am Rückkontakt die zusätzliche
Schicht gebildet hat.
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Abbildung 8.4: Energiedispersive Röntgenspektroskopie mit einer Elektronenenergie von 30 keV an einer
ca. 250 nm dicken Lamelle einer bei ca. 370C selenisierten Vorläuferschicht: (a) Elektronenmikroskopische
Aufnahme des Ausschnitts für die EDX-Messungen (b)-(f) der Elemente: Molybdän (b), Kupfer (c), Indium
(d), Gallium (e) und Selen (f). (g) EDX-Linienscan entlang des roten Pfeils aus Abbildung (a).
8.3.2 Stöchiometrie der Vorläuferschichten nach der ersten Selenisierungsstufe
Zur detaillierten Untersuchung der einzelnen Schichten, welche sich während der ersten Seleni-
sierungsstufe in Abhängigkeit von der Temperatur gebildet haben, wurde an den Lamellen aus
Abbildung 8.3c und 8.3d die Stöchiometrie mittels EDX gemessen. Durch die hohe Ortsauf-
lösung der energiedispersiven Röntgenspektroskopie an Lamellen ist es möglich, die einzelnen
Schichten lateral aufzulösen und deren Elementzusammensetzung qualitativ als Funktion der
Tiefe zu bestimmen.
370C Selenisierungstemperatur
In Abbildung 8.4 sind die EDX-Messungen an einer Lamelle der bei 370C selenisierten Vor-
läuferschicht dargestellt. In den EDX-Messungen über die gesamte Lamellenfläche (Abb. 8.4b-
f) können die entstandenen Schichten aus den elektronenmikroskopischen Aufnahmen sehr gut
wiedergegeben werden. Die unterste Schicht am Rückkontakt besteht im Wesentlichen aus Kup-
fer und Gallium. Es fällt auf, dass nach der ersten Selenisierungsstufe am Rückkontakt kein
Selen gemessen wird. Zudem konnte nur geringfügig Indium in der untersten Schicht nach-
gewiesen werden. In der daraufliegenden Schicht wurde dagegen kein Kupfer und kein Galli-
um mehr gemessen. Vielmehr ist ein hoher Anteil von Indium und Selen erkennbar. Scheinbar
haben sich in der Zwischenschicht InSex-Phasen gebildet, welche vor allem für die spätere
Absorberbildung von Bedeutung sind. Die oberste Schicht ist wiederum von Gallium befreit,
zeigt neben Indium und Selen allerdings einen kleinen Anteil von Kupfer. Das EDX-Signal aus
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Abbildung 8.5: Energiedispersive Röntgenspektroskopie mit einer Elektronenenergie von 30 keV an einer
ca. 250 nm dicken Lamelle einer bei ca. 410C selenisierten Vorläuferschicht: (a) Elektronenmikroskopische
Aufnahme des Ausschnitts für die EDX-Messungen (b)-(f) der Elemente: Molybdän (b), Kupfer (c), Indium
(d), Gallium (e) und Selen (f). (g) EDX-Linienscan entlang des roten Pfeils aus Abbildung (a).
der Platinschicht in der Darstellung der GaK-Energie (Abb. 8.4a) stammt vom Platin und wird
fälschlicherweise dem Gallium zugeordnet, da die Energie der PtL-Linie mit dem vorhandenen
Messaufbau energetisch nicht vollständig von der GaK-Linie getrennt werden kann.
Der Linienscan in Abbildung 8.4g entlang des Pfeils aus Abbildung 8.4a gibt das Schichtsystem
entsprechend der EDX-Bilder sehr gut wieder. Am Rückkontakt befindet sich im Wesentlichen
Kupfer und Gallium, wogegen sich in den darauf liegenden Schichten vor allem Indium und
Selen befindet. Es ist deutlich zu sehen, dass das Selen in der untersten Schicht nicht nachge-
wiesen werden konnte. Scheinbar reichte die Temperatur von 370C nicht aus, um die CuGa-
Mischkristalle zu lösen und dort Metallselenide zu bilden.
410C Selenisierungstemperatur
In Abbildung 8.5 sind die EDX-Messungen an einer Lamelle der bei 410C selenisierten Vor-
läuferschicht dargestellt. Die EDX-Messungen der gesamten Lamelle (Abb. 8.5b-f) spiegeln
wiederum die elektronenmikroskopischen Aufnahmen aus Abbildung 8.3 sehr gut wieder. Die
oberen Schichten zeigen die gleiche Elementverteilung wie die Vorläuferschicht, welche bei
370C selenisiert wurde. In der obersten Schicht wird vor allem Indium und Selen gemessen,
mit einem geringen Anteil von Kupfer. In der mittleren Schicht kann im Wesentlichen lediglich
Indium und Selen nachgewiesen werden. Allerdings zeigt sich ein deutlicher Unterschied in
der untersten Schicht nahe dem Rückkontakt. In der löchrigen Schicht wurde bei der erhöhten
Selenisierungstemperatur neben dem Kupfer und Gallium auch vereinzelt Selen nachgewiesen.
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Die Selenisierungstemperatur von 410C reicht offensichtlich aus, um die CuxGay-Phase aufzu-
lösen und Gallium- und Kupferselenide zu bilden. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Schicht
nur zum Teil selenisiert ist. Es sind Bereiche mit unterschiedlichem Se-Gehalt sichtbar, bis hin
zu Bereichen, die ausschließlich aus Kupfer und Gallium bestehen. Trotz der offensichtlichen
Auflösung der CuGa-Mischkristalle ist kein Gallium in den darüber liegenden Schichten zu se-
hen. Das gesamte Gallium ist immer noch in der Schicht nahe dem Rückkontakt konzentriert.
Das gleiche Verhalten ist in dem Linienscan in Abbildung 8.5g entlang des Pfeils aus Abbil-
dung 8.5a zu sehen. Die obersten Schichten zeigen die gleiche Elementzusammensatzung wie
bei der mit 370C selenisierten Vorläuferschicht. Dagegen ist die unterste Schicht entsprechend
den EDX-Bildern (Abb. 8.5b-f) teilweise mit Selen versetzt. Auch die ungleichmäßige Seleni-
sierung der Schicht ist durch die Intensitätsschwankung des Se-Signals im Linienscan gut zu
erkennen.
8.3.3 Phasenbildung während der ersten Selenisierungsstufe
Um zu überprüfen, ob sich das Gallium bei der erhöhten Temperatur in der ersten Selenisie-
rungsstufe bereits in Binärphasen eingebaut hat und ob sich in der ersten Stufe bereits eine
Cu(In,Ga)Se-Phase bildet, wurden die Schichten mit der Röntgendiffraktometrie untersucht.
In Abbildung 8.6a sind die Röntgendiffraktogramme der in der ersten Selenisierungsstufe bei
370C und 410C selenisierten Vorläuferschichten dargestellt. Neben den Reflexen der Molyb-
dänschicht sind vor allem Reflexe einiger Selenid- und Chalkopyritphasen sichtbar. Es fällt auf,
dass bei den verwendeten Selenisierungstemperaturen keine Reflexe einzelner Elemente der
Vorläuferschichten mehr nachgewiesen werden konnten. Zudem ist die Anzahl der Reflexe der
Metallselenide sehr gering. In Vorexperimenten bei geringeren Temperaturen waren deutlich
mehr Phasen sichtbar wie In4Se3 [Sto13], die sich offenbar bereits in dem verwendeten Tem-
peraturbereich umgewandelt haben. Darüber hinaus sind bereits deutliche Reflexe der CIGSe-
Chalkopyritphasen zu sehen. Offensichtlich werden bei den verwendeten Selenisierungstempe-
raturen nicht nur die Metallselenide gebildet, sondern bereits Chalkopyritphasen.
Der einzige markante Reflex der Metallselenide bei 2Θ 21,4 (Abb. 8.6b) zeigt eine deutli-
che Verschiebung zu höheren Winkeln mit steigender Selenisierungstemperatur. Die Verschie-
bung zu höheren Winkeln ist ein Anzeichen für die verstärkte Bildung von Ga-haltigen Pha-
sen [VCVC85]. Zudem ist eine signifikante Verringerung der Reflexintensität im Vergleich
zum Mo-Reflex erkennbar, was für einen verstärkten Abbau der Metallselenide bei erhöhter
Temperatur spricht. Der Reflex der (112) CIGSe-Chalkopyritphase bei 2Θ 26,7 (Abb. 8.6c)
zeigt ebenfalls eine signifikante Verschiebung und eine Verbreiterung des Reflexes bei erhöh-
ter Selenisierungstemperatur. Eine Verschiebung des (112)-Reflexes ist ein typisches Anzei-
chen für den Einbau von mehr Gallium in die Chalkopyritphase, die Verbreiterung für ein
verstärktes Aufkommen von Phasen mit unterschiedlichen Zusammensetzungen [VCVC85,
PAY 12, LAL 12, STC 14, PK14]. Das gleiche Verhalten ist an dem (220)/(204) CIGSe-
Reflex bei 2Θ 44,1 (Abb. 8.6d) erkennbar. Bei der erhöhten Temperatur während der Seleni-
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Abbildung 8.6: Auf den Mo-Reflex normierte Röntgendiffraktogramme der in der ersten Selenisierungsstufe
bei 370C und 410C selenisierten Vorläuferschichten. Die Selenisierung wurde nach der ersten Stufe abge-
brochen. (a) Vollständige Diffraktogramme mit der Zuordnung der markantesten Reflexe [VCVC85, CTG 96,
AVM04, LSLZ06, IBS 07, KPAC07, RMK 99, JfCT 13, WHH 14]; (b) Reflex der (In,Ga)Se-Phase; (c) Re-
flex der (112)-Chalkopyritphase; (d) Reflex der Cu9Ga4-Phase bzw. der (220)/(204)-Chalkopyritphase. Gestri-
chelt dargestellt sind zusätzlich Positionen einiger Reflexe, welche in dem jeweiligen Winkelbereich auftreten
können.
sierung kommt es zu einer stärkeren Ausprägung der Schulter des Reflexes zu höheren Winkeln
aufgrund des verstärkten Einbaus von Gallium. Zudem fällt auf, dass der In2Se3-Reflex bei
2Θ 45,4 durch die Temperaturerhöhung verschwindet. Dies ist wiederum ein Anzeichen für
den verstärkten Abbau der Metallselenide bei erhöhter Temperatur und der vorangeschrittenen
Bildung der Chalkopyritphasen.
8.3.4 Optische Eigenschaften nach der ersten Selenisierungsstufe
In Abbildung 8.7 sind Kathodolumineszenzmessungen an ca. 250 nm dünnen Lamellen der in
der ersten Stufe selenisierten Vorläuferschichten dargestellt. Die Überlagerung der polychro-
matischen CL-Aufnahmen mit den elektronenmikroskopischen Aufnahmen ermöglicht die Lo-
kalisierung der Lumineszenz innerhalb der Schichten. Unabhängig von der Selenisierungstem-
peratur entsteht das Lumineszenzsignal vorrangig an den Grenzflächen der Einzelschichten. Es
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Abbildung 8.7: Kathodolumineszenzmessungen an den Vorläuferschichten, deren Selenisierung nach der ers-
ten Selenisierungsstufe abgebrochen wurde: (a), (b) Überlagerung der polychromatischen CL Aufnahmen (rot)
mit den elektronenmikroskopischen Aufnahmen an ca. 250 nm dünnen Lamellen der bei 370C (a) und 410C
(b) selenisierten Vorläuferschichten. (c) Lumineszenzspektren der Vorläuferschichten, gemessen bei einer Mes-
stemperatur von ca. 10 K, einer Elektronenenergie von 30 keV und einem Strahlstrom von ca. 2 nA.
ist anzunehmen, dass sich die Chalkopyritphasen vorrangig dort bilden, da an den Grenzflächen
alle Elemente für die Cu(In,Ga)Se2-Kristalle vorhanden sind. Die Intensität der Lumineszenz
ist allerdings bei der Vorläuferschicht, welche bei 370C selenisiert wurde, deutlich geringer als
bei der Schicht, welche bei 410C selenisiert wurde. Das ist vor allem an dem stärker verrausch-
ten Lumineszenzspektrum bei der geringeren Selenisierungstemperatur zu erkennen. Abgese-
hen von der unterschiedlichen Intensität unterscheiden sich die Spektren in ihrer energetischen
Lage nicht. Beide Vorläuferschichten emittieren im Spektralbereich um 0,95 eV. Diese Energie
kann der Lumineszenz von Cu-armen CISe-Schichten zugeordnet werden [SGR 13, SR10].
Die Kupferarmut ist vor allem durch die mit EDX gemessene geringe Konzentration von Kup-
fer in den oberen beiden Schichten zu erklären.
8.4 Zusammenfassende Diskussion der ersten Selenisierungsstufe
Die Prozesstemperatur in der ersten Selenisierungsstufe hat einen entscheidenden Einfluss auf
das Galliumprofil der fertig prozessierten CIGSe-Solarzellen. Die EDX-Messungen an Lamel-
len zeigen, dass durch die Erhöhung der Selenisierungstemperatur in der ersten Stufe das Galli-
um deutlich homogener in der Absorberschicht verteilt ist. Eine Erhöhung der Selenisierungs-
temperatur führte in der Literatur bereits mehrfach zu einem homogeneren Einbau von Gal-
lium in die Absorberschicht [BKH 96, RMP 09, KCU 09, KMN11, STC 14, YBVM15].
Durch das unterschiedliche Diffusionsverhalten von Indium und Gallium [SBR96, LGF 10,
STC 14, YBVM15] benötigt vor allem Gallium eine höhere Temperatur für den gleichmä-
ßigen Einbau in die Absorberschicht [LSLZ06]. Dieses Ergebnis spiegelt sich auch in den
elektrischen Kenndaten wieder. Für die elektrische Charakterisierung wurden die selenisier-
ten Vorläuferschichten in der zweiten Selenisierungsstufe bei konstanter Temperatur fertig se-
lenisiert, mit CdS und einem Frontkontakt versehen. Durch die erhöhte Galliumkonzentration
am Frontkontakt weitet sich die Bandlücke des Absorbers an der Grenzfläche zum CdS-Puffer
entsprechend Gleichung 2.1 [TRQP91, WZ95] und erhöht die Leerlaufspannung der Solarzel-
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le [LES05, LSLZ06, KCU 09, SZW 11, ZSK 14, WS14]. Gleichzeitig verringert sich die
Kurzschlussstromdichte durch das erhöhte Bandlückenminimum im Absorber, wodurch nieder-
energetische Photonen nicht mehr absorbiert werden können [KCU 09, JHW 14b].
Um die Unterschiede in der ersten Selenisierungsstufe detaillierter untersuchen zu können, wur-
de die Selenisierung bei zwei Vorläuferschichten nach der ersten Selenisierungsstufe abgebro-
chen. Die Betrachtung elektronenmikroskopischer Aufnahmen zeigt unabhängig von der Sele-
nisierungstemperatur den Einbau von Selen durch eine deutliche Zunahme der Schichtdicke.
Zudem ist eine deutliche Umstrukturierung des Schichtaufbaus im Vergleich zu den Vorläufer-
schichten (Abb. 7.2) zu sehen. Sowohl bei der 370C, als auch bei der 410C28 selenisierten
Vorläuferschicht kommt es während der ersten Selenisierungsstufe zur Ausbildung mehrerer
Schichten parallel zur Rückkontaktfläche. Der Vergleich der elektronenmikroskopischen Auf-
nahmen an Bruchkanten und Lamellen zeigt vor allem Unterschiede in der Beschaffenheit der
untersten Schicht am Rückkontakt. Ist bei der geringeren Temperatur von 370C die Schicht
noch nahezu durchgängig, so bilden sich bei der erhöhten Temperatur von 410C markante
Hohlräume zwischen den Kristallen, welche zum Teil einen Volumenanteil von bis zu 50% in
der Schicht einnehmen.
Die hohe laterale Auflösung der EDX-Messungen an Lamellen ermöglicht eine qualitative
Bestimmung der Elementkonzentration der einzelnen Schichten. Die Kombination mit XRD-
Messungen erlaubt eine grobe Zuordnung der Schichten zu verschiedenen Phasen. In den ober-
flächennahen Schichten sind bei den verwendeten Selenisierungstemperaturen keine Unter-
schiede erkennbar. Die EDX-Messungen an Lamellen zeigen, dass die obersten zwei Schichten
vor allem aus Indium und Selen bestehen, wobei in der obersten auch ein geringer Anteil Kupfer
nachgewiesen werden konnte. In diesen Schichten kommt es offensichtlich vorrangig zur Bil-
dung der InSe-Phase, deren Reflex in den Diffraktogrammen im Winkelbereich bei 2Θ 21,4
sichtbar ist. Weitere InxSey-Phasen sind bei einer Selenisierungstemperatur von TS © 370C
nicht zu erwarten, da in diesem Temperaturbereich die meisten InxSey-Phasen bereits zu rei-
nem InSe umgewandelt sind, bzw. mit den CuxSey-Phasen eine CISe-Chalkopyritphase gebildet
haben [Pur10, Ber05b]. Das Vorhandensein der CISe-Chalkopyritphase ist vor allem am star-
ken (112)-Reflex im Winkelbereich um 2Θ 26,7 zu erkennen. In der obersten Schicht sind
zudem vereinzelt Cu2xSe-Phasen zu erwarten, da diese bei den verwendeten Selenisierungs-
temperaturen noch nicht vollständig in die Chalkopyritphase umgewandelt sind [Pur10]. Die
unterste Schicht dagegen besteht im Wesentlichen aus Kupfer und Gallium. Es ist anzunehmen,
dass diese Schicht vor allem aus der stabilen Cu9Ga4-Phase besteht. Diese Phase ist in den
XRD-Diffraktogrammen deutlich an dem gut sichtbaren Reflex bei 2Θ 44,1 und den zahl-
reichen Nebenreflexen zu erkennen (Abb. 8.6a) [VCVC85, Pur10]. Die Zuordnung der Chalko-
pyritphasen zu den einzelnen Schichten ist dagegen nicht direkt mit den gemessenen Element-
konzentrationen aus den EDX-Messungen möglich. Es ist anzunehmen, dass sich die in den
Diffraktogrammen gut sichtbaren Chalkopyritphasen vor allem an den Grenzflächen zwischen
28 Reale Temperaturen auf der Substratoberfläche ca.: 350C bzw. 390C
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den einzelnen Schichten ausbilden, da vor allem dort Kupfer, Indium und Selen gleichzeitig
nachgewiesen werden konnte. Dafür sprechen auch die Kathodolumineszenzmessungen an den
Lamellen. In den CL-Bildern ist vor allem an der Grenzfläche zwischen der obersten und der
mittleren Schicht ein Lumineszenzsignal zu sehen. Die Energie der Lumineszenz entspricht zu-
dem typischen Übergängen in Cu-armen CISe-Absorbern [SR10, SGR 13]. Die Kupferarmut
ist vor allem durch die mit EDX gemessene geringe Konzentration von Kupfer in den oberen
beiden Schichten zu erklären. Ein Großteil des Kupfers ist auch bei der erhöhten Selenisierungs-
temperatur noch in der stabilen Cu9Ga4-Phase gebunden. Das Ausbilden der Chalkopyritphasen
an den Grenzflächen der einzelnen Schichten wurde bereits in der Dissertation von M. Purwin
[Pur10] und ebenso in der Dissertation von M. Oertel [Oer12] im ternären System CuInSe2
beschrieben. Die Kombination der XRD-Messungen mit der Kathodolumineszenz ermöglicht
erstmals die Lokalisierung der Chalkopyritphasen innerhalb der Schicht. Für eine detailliertere
Zuordnung der Phasen zu den Einzelschichten wären XRD-Messungen mit einem auf wenige
10 nm fokussierten Röntgenstrahl notwendig.
Die in dieser Arbeit gemessene Schichtverteilung durch die Phasenseparation der In- und Ga-
haltigen Phasen während des Absorberwachstums ist für den sequentiellen Prozess typisch und
wurde auch in der Dissertation von M. Purwin [Pur10] beschrieben. Die Anreicherung von Gal-
lium am Rückkontakt sorgt während der Selenisierung für den typischen Galliumgradienten der
fertig prozessierten CIGSe-Solarzellen aus einem sequentiellen Prozess. Ursache für die Anrei-
cherung ist vor allem die unterschiedliche Reaktionstemperatur und Reaktionsgeschwindigkeit
von Indium und Gallium [HSMB07]. Während Indium bereits bei vergleichsweise niedrigen
Temperaturen Indiumselenide an der Oberfläche bildet, bleibt das Gallium am Rückkontakt
zurück und reagiert erst bei höheren Temperaturen zu Galliumseleniden und zu Chalkopyritver-
bindungen wie CuGaSe2 [Ber05b, HSMB07, Pur10]. Das unterschiedliche Reaktionsverhalten
von Indium und Gallium ist der wichtigste Grund für den geringen Einfluss der Schichtgeo-
metrie der Vorläuferschichten auf das Galliumprofil der resultierenden Solarzellen. Obwohl in
der Literatur bereits unterschiedlich abgeschiedene Zusammensetzungen der Vorläuferschich-
ten publiziert wurden, entstand im sequentiellen Prozess jedoch stets ein zum Rückkontakt an-
steigender Ga-Gradient [WHH 14].
Der Vergleich der beiden Selenisierungstemperaturen zeigt sowohl in den XRD-Reflexen der
Metallselenide als auch in den Reflexen der Chalkopyritphasen einen signifikanten Unterschied
in Abhängigkeit von der Prozesstemperatur. Durch die erhöhte Temperatur kommt es zu ei-
ner Verschiebung der Reflexe zu höheren Winkeln. Diese kann vor allem dadurch begründet
werden, dass in diesem Temperaturbereich der Einbau von Gallium in die Metallselenid- und
Chalkopyritphasen beginnt [VCVC85, Pur10]. Die Temperaturerhöhung auf 410C bewirkt,
dass sich die vergleichsweise stabile Cu9Ga4-Phase am Rückkontakt langsam umwandelt, wo-
durch es auch zu der verstärkten Ausbildung der Hohlräume am Rückkontakt kommt. Die Ver-
schiebung des Reflexes der (In,Ga)Se-Phase deutet auf eine stärkere Bildung von Galliumsele-
niden hin. Dafür spricht auch das durch die EDX-Messungen nachgewiesene Selen innerhalb
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der CuGa-Schicht bei der erhöhten Temperatur (Abb. 8.5). Durch die Bildung von Gallium-
selenid wird zudem der Einbau von Gallium in die Chalkopyritphasen begünstigt, was in der
Verschiebung der Reflexe der Chalkopyritphasen zu sehen ist. Die kontinuierliche Verschiebung
der Reflexe mit zunehmendem Ga-Gehalt zu größeren Winkeln wurde schon mehrfach beob-
achtet [DMB 08, KCU 09, PAY 12, STC 14, PK14, MWA 15]. Zudem wurde von Kim et
al. [KMN11], Sung et al. [STC 14] und Yin et al. [YBVM15] eine Verschiebung der Refle-
xe mit erhöhter Temperatur beobachtet und diese mit einem verstärkten Einbau von Ga und
der Interdiffusion von Indium und Gallium begründet. Diese Verschiebung ist sowohl bei der
(112)-Phase als auch bei der (220)/(204)-Chalkopyritphase deutlich zu sehen. Allerdings ist an-
zunehmen, dass der Einbau von Gallium in die CISe-Kristalle nur in geringer Konzentration
erfolgt ist, da in den Lumineszenzspektren keine energetische Verschiebung der Emission zu
beobachten ist.
Durch die Erhöhung der Prozesstemperatur in der ersten Selenisierungsstufe wurde der Abbau
der Cu9Ga4-Phase begünstigt. Die Bildung von Galliumseleniden unterstützt die Ausbildung
Ga-haltiger Chalkopyritphasen. Da Selen bei niedrigen Temperaturen vorzugsweise mit Indi-
um statt Gallium reagiert [HSMB07] und die Bildungstemperatur von InSe geringer ist als die
von GaSe [JfCT 13], sind hohe Temperaturen notwendig um die Interdiffusion der Gruppe-III-
Elemente zu fördern [YBVM15]. Durch die verstärkte Bildung von Galliumseleniden und Ga-
haltigen Chalkopyritphasen in der ersten Selenisierungsstufe kommt es in der nachfolgenden
zweiten Stufe zu einer besseren Homogenität der Ga-Verteilung innerhalb der Absorberschicht.
Zur stärkeren Homogenisierung des Ga-Einbaus könnte der Prozess theoretisch auf eine Seleni-
sierungsstufe mit erhöhter Temperatur reduziert werden. Die Temperatur während der Selenisie-
rung kann jedoch nicht beliebig erhöht werden, da das Selenangebot eine entscheidende Rolle
spielt [LSLZ06]. Bei hohen Temperaturen kann es während der Selenisierung durch die erhöhte
Reaktionsgeschwindigkeit zum Selenmangel kommen. Dadurch kommt es zunehmend zur Bil-
dung von flüchtigen Metallselenidphasen wie In2Se und Ga2Se und zum Verlust von Gruppe-III-
Elementen [PAY 12, PK14, PAL 98, JBRR87, KSYK95, LRR 95, NDMG10, Mor13]. Expe-
rimente mit Temperaturen TS © 410C zu Beginn der Selenisierung führten zu einer Cu-reichen
Absorberschicht durch den Verlust von Indium und Gallium während der Absorberbildung, wo-
durch sich die Effizienz der Solarzellen signifikant verringerte [OR15].
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In der zweiten Selenisierungsstufe sollen die Binärphasen zur eigentlichen CIGSe2-Absorber-
schicht umgewandelt werden. Die XRD-Messungen an Schichten, die lediglich in der ersten
Stufe selenisiert wurden zeigen jedoch, dass sich bereits CIGSe2-Phasen gebildet haben. Aller-
dings sind in den Diffraktogrammen immer noch Reflexe von Mischphasen wie (In,Ga)Se und
Cu9Ga4 sichtbar, sodass die Umwandlung noch nicht abgeschlossen ist (Abb. 8.6). Zudem ist in
den elektronenmikroskopischen Aufnahmen der Bruchkanten ein ausgeprägtes Schichtsystem
sichtbar, jedoch keine typische Kristallstruktur von CIGSe-Absorbern (Abb. 8.3).
Durch die Erhöhung der Prozesstemperatur in der zweiten Selenisierungsstufe auf über
500C kommt es zum Abbau der Binärphasen und zur Bildung des CIGSe-Absorbers
[Pur10, HLJ 13]. Durch eine Temperaturerhöhung während der Selenisierung im sequen-
tiellen Prozess kann ein verstärktes Ineinanderdiffundieren von Indium und Gallium gefördert
werden [LGW11, KHHS12]. Dadurch kommt es einerseits zu einem höheren Ga-Gehalt am
Frontkontakt und somit zu einer Steigerung der Leerlaufspannung, wodurch wiederum die
Effizienz steigt [BKH 96, LAL 12]. Andererseits reduziert eine erhöhte Temperatur laterale
Inhomogenitäten und die damit verbunden Bandlückenfluktuationen, welche einen signifikan-
ten Einfluss auf die Effizienz der Solarzellen haben [GB07, WMR05, LGF 10, HLJ 13]. Im
folgenden Kapitel wird der Einfluss der Selenisierungstemperatur der zweiten Stufe auf die
Absorberbildung und die Zelleigenschaften untersucht.
9.1 Erste Hochtemperaturserie
In einer ersten Hochtemperaturserie wurde die Selenisierungstemperatur schrittweise von
640C auf 720C (reale Temperaturen auf der Substratoberfläche ca.: 550C bis 620C) erhöht.
Dabei wurden alle anderen Prozessparameter, wie der Selendruck und die Selenisierungsdauer,
konstant gehalten. Auch in der erste Selenisierungsstufe wurden die Vorläuferschichten 3 min
bei einer konstanten Temperatur von 375C selenisiert.
9.1.1 Elektrische Charakterisierung der ersten Hochtemperaturserie
Elektrische Kenndaten der Hochtemperatursolarzellen
Abbildung 9.1 zeigt die Strom-Spannungs-Kennlinien der untersuchten Solarzellen aus der ers-
ten Hochtemperaturserie als Funktion der Selenisierungstemperatur. In Tabelle 9.1 ist zudem
eine Auswahl der angepassten Diodenparametern der charakterisierten Solarzellen aufgelistet.
Der vollständige Satz der Diodenparameter nach dem Eindiodenmodell ist im Anhang I in Ta-
belle I.1 gezeigt. Die dargestellten Solarzellen und die daraus bestimmten Diodenparameter
entsprechen den Zellen, die sowohl für die EDX-Messungen als auch für die Lumineszenzun-
tersuchungen verwendet wurden. Die elektrischen Kenndaten aller Solarzellen aus der Serie
sind grafisch im Anhang I in Abbildung I.2 dargestellt. Da die metallischen Kontakte der fertig
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Abbildung 9.1: Unter einem AM 1,5-Sonnenspektrum
gemessene Strom-Spannungs-Kennlinien der Solarzel-
len aus der ersten Hochtemperaturserie, bei der die Tem-
peratur der zweiten Selenisierungsstufe zwischen 640C









640 11,3 0,63 555 32,3
660 11,1 0,63 551 32,4
680 12,2 0,66 548 33,7
700 1,6 0,41 304 13,2
720 1,7 0,43 282 14,8
Tabelle 9.1: Elektrische Kenndaten der in Ab-
bildung 9.1 dargestellten Kennlinien der ers-
ten Hochtemperaturserie (vollständige Darstel-
lung der Kenndaten in Tabelle I.1 in Anhang I).
Der relative Fehler beträgt jeweils 3% (für VOC
1%).
prozessierten Solarzellen nicht optimiert wurden und die Zellen aufgrund weiterer Messungen
eine unterschiedliche Fläche und einen unterschiedlichen Bedeckungsanteil mit den metalli-
schen Kontakten aufweisen, beziehen sich die Kenndaten auf die aktive Zellfläche.
Im Temperaturbereich zwischen 640C und 680C ist in den dargestellten Kennlinien kein
signifikanter Unterschied erkennbar. Die Steigerung der Effizienz auf 12,2 % der bei 680C
selenisierten, hier dargestellten Solarzelle resultiert im Wesentlich aus einem erhöhten Kurz-
schlussstrom. Der Vergleich mit den anderen Zellen, die bei der selben Temperatur selenisiert
wurden (Abb. I.1 in Anhang I), zeigt allerdings keine signifikante Erhöhung des Kurzschluss-
stroms bei 680C. Bei den Solarzellen, die bei einer Temperatur von TS © 700C selenisiert
wurden, kommt es zu einem drastischen Einbruch der Leerlaufspannung und der Kurzschluss-
stromdichte, sodass die Effizienz der Solarzellen auf unter 2% sinkt. Bei einer angenommenen
homogeneren Verteilung des Galliums ist eine geringe Verringerung des Kurzschlussstromes
zu erwarten. Allerdings nicht so stark und nur in Kombination mit einer Steigerung der Leer-
laufspannung [BKH 96, LAL 12]. Zur Untersuchung des Stromverlusts wurde an den selben
Zellen die Externe Quanteneffizienz gemessen.
Externe Quanteneffizienz
Abbildung 9.2 zeigt die Externe Quanteneffizienz der Solarzellen aus der ersten Hochtempe-
raturserie. Typischerweise kommt es bei einer Temperaturerhöhung zu einer Verschiebung der
Absorptionskante bei großen Wellenlängen aufgrund der Erhöhung der minimalen Bandlücke
durch die homogenere Verteilung des Galliums [KCU 09, LAL 12]. Im Temperaturbereich
zwischen 640C und 680C ist in der Quanteneffizienz kein signifikanter Unterschied zu sehen.
Erst ab einer Selenisierungstemperatur von 700C ändert sich die EQE deutlich. Im Wellenlän-
genbereich von 380 nm bis 450 nm kommt es zu einer deutlichen Erhöhung der Quantenaus-
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Abbildung 9.2: (a) Externe Quanteneffizienz der Solarzellen aus der ersten Hochtemperaturserie. (b)
Auftragung von [hνln(1-EQE)]2 über hν zur Bestimmung der Bandlücke (EG,640C=1,130,02 eV;
EG,660C=1,140,03 eV; EG,680C=1,140,02 eV; EG,700C=1,150,04 eV; EG,720C=1,140,07 eV). Der ge-
messene Strom bezieht sich auf die aktive Fläche der Solarzelle.
beute, wobei diese bei Wellenlängen λ© 500 nm auf unter 0,4 sinkt. Die Erhöhung im unte-
ren Wellenlängenbereich kann durch eine verringerte CdS-Schichtdicke hervorgerufen werden.
Durch die erhöhte Rekombination im CdS tragen die im Puffer absorbierten Ladungsträger nur
kaum zum Kurzschlussstrom bei [PA06, Sie11]. Die Verringerung der Quanteneffizienz im Wel-
lenlängenbereich, in dem hauptsächlich die im Absorber generierten freien Ladungsträger zur
Quanteneffizienz beitragen, kann durch eine schlechtere Sammlung der Ladungsträger hervor-
gerufen worden sein. Ursachen dafür können sein:
(a) Die Dotierung: Durch eine Erhöhung der Nettodotierung verringert sich durch die höhere
Ladungsträgerkonzentration die Raumladungszone, welche die Trennung generierter La-
dungsträger in größerer Tiefe maßgeblich beeinflusst [SGR 13].
(b) Die Kornstruktur: Durch eine Verringerung der Korngröße können Korngrenzen als Re-
kombinationszentren wirken und somit den resultierenden Strom verringern [SGH98].
(c) Das Galliumprofil: Durch ein unvorteilhaftes Ga-Profil kann die Sammlung der induzier-
ten Ladungsträger vor allem im langwelligen Spektralbereich stark vermindert werden
[LES05].
In der Auftragung von [hνln(1-EQE)]2 über der Photonenenergie hν kann durch den Schnitt-
punkt der Geraden an der Absorptionskante mit der Abszissenachse das Minimum der Band-
lücke bestimmt werden (Abb. 9.2b). Mit zunehmender Selenisierungstemperatur steigt die
Bandlücke um wenige 10 meV an. Der Anstieg ist allerdings nicht signifikant und die annä-
hernd konstante Bandlücke kann nicht den starken Einbruch der Leerlaufspannung erklären.
Nettodotierung und Weite der Raumladungszone
Die Messung der Kapazität in Abhängigkeit von der angelegten Gleichspannung ermöglicht
die Bestimmung der Raumladungszone und die Berechnung der Nettodotierung. In Abbildung
9.3 ist von den Solarzellen der ersten Hochtemperaturserie die berechnete Nettodotierung in
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Abbildung 9.3: Nettodotierung als Funktion der Tiefe
der Solarzellen aus der ersten Hochtemperaturserie. Die
Punkte markieren die Weite der Raumladungszone und
die Nettodotierung bei 0 V. Gemessen bei einer Tempe-







640 0,77 0,09 (2,41 0,11) 1015
660 0,53 0,09 (2,71 0,12) 1015
680 0,42 0,10 (3,13 0,09) 1015
700 0,12 0,02 (1,13 0,17) 1017
720 0,13 0,01 (9,67 0,34) 1016
Tabelle 9.2: Nettodotierung und Weite der Raum-
ladungszone der in Abbildung 9.3 vermessenen
Solarzellen aus der ersten Hochtemperaturserie
bei 0 V. Gemessen bei einer Temperatur von
300 K und einer Messfrequenz von 100 kHz.
Abhängigkeit von der Entfernung zum pn-Übergang aufgetragen. Die eingezeichneten Punkte
markieren die Ausdehnung der Raumladungszone und die Nettodotierung bei einer angelegten
Gleichspannung von 0 V. Die dazugehörigen Weiten der Raumladungszone und die Nettodotie-
rungen bei 0 V sind in Tabelle 9.2 aufgelistet.
Mit steigender Selenisierungstemperatur sinkt die Weite der Raumladungszone deutlich von
0,77 µm auf 0,12 µm. Ausschlaggebend für die Verringerung der Raumladungszone ist eine si-
gnifikante Erhöhung der Nettodotierung um zwei Größenordnungen auf bis zu 1,1  1017 cm3.
Eine mögliche Ursache für die gesteigerte Nettodotierung ist eine mögliche Abnahme der für
Cu-armen CIGSe typischen Kompensation des Absorbermaterials durch eine Verringerung der
Kupferarmut in der Schicht [SR10] (siehe Kapitel 2.2). Mit steigendem Kupfergehalt kommt
es zu einer verringerten Besetzung der Kupferleerstellen durch Gruppe-III-Elemente, welche
Donatorniveaus bilden. Durch die abnehmende Anzahl von Donatorniveaus kommt es zu einer
schwächeren Kompensation der p-Dotierung und somit zu einer gesteigerten Nettodotierung.
Die damit verbundene Abnahme der Raumladungszone kann eine Ursache für die schlechter
Sammlung der Ladungsträger im Absorber sein.
9.1.2 Struktur und Stöchiometrie der ersten Hochtemperaturserie
Morphologie der Solarzellen
Der Einfluss von Korngrenzen in der Absorberschicht auf die Effizienz der Solarzelle ist bislang
umstritten (siehe Kapitel 2.5). Es ist allerdings anzunehmen, dass Bandverbiegungen an den
Korngrenzen zumindest für eine Art der Ladungsträger als Barriere wirken können und somit
einen Einfluss auf die Sammlung haben können. Die Betrachtung elektronenmikroskopischer
Aufnahmen von Bruchkanten ermöglicht die Untersuchung der Kornstruktur hinsichtlich An-
zahl und Größe der Körner.
In Abbildung 9.4a,c,e sind elektronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchkanten dreier un-
76
9.1 Erste Hochtemperaturserie
Abbildung 9.4: Elektronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchkanten der Solarzellen aus der ersten
Hochtemperaturserie mit detaillierteren Abbildungen der Absorber/Rückkontakt-Grenzfläche: (a) und (b)
640C; (c) und (d) 680C; (e) und (f) 720C.
terschiedlicher Solarzellen abgebildet, die bei 640C, 680C bzw. 720C in der zweiten Stufe
selenisiert wurden. Im Vergleich zeigen alle drei Absorberschichten etwa die gleiche Korn-
struktur und Korngröße. Die Körner reichen jeweils vom Rückkontakt bis zum Frontkontakt
und haben eine Ausdehnung von bis zu 3 µm. Die Kornstruktur kann somit nicht die Ursache
für die geringere Sammlung der Ladungsträger bei höheren Selenisierungstemperaturen sein.
Bei der Betrachtung der Grenzfläche zwischen dem Mo-Rückkontakt und der Absorberschicht
fällt auf, dass mit zunehmender Selenisierungstemperatur die Kontaktfläche abnimmt. Es
kommt vermehrt zur Ausbildung kleiner Hohlräume an der Grenzfläche. Eine geringe Anzahl
von Hohlräumen schadet der Effizienz der Solarzellen im Allgemeinen nicht und kann sogar
vorteilhaft sein [RRS 15]. Eine große Anzahl von Hohlräumen verhindert allerdings den
Transport der generierten Ladungsträger zum Rückkontakt und kann somit die Kurzschluss-
stromdichte verringern.
Zur genaueren Betrachtung der Mo/Absorber-Grenzfläche wurden Ausschnitte der Bruchkan-
ten mit erhöhter Vergrößerung dargestellt (Abb. 9.4b,d,f). Bei allen Selenisierungstemperaturen
ist an der Grenzfläche die Ausbildung einer homogenen MoSe2-Schicht zu erkennen, die den
gesamten Mo-Rückkontakt bedeckt. Die Ausbildung der MoSe2-Schicht ist ein Zeichen, dass
die Absorberbildung abgeschlossen ist, da sich MoSe2 in der Regel erst bildet, wenn ausrei-
chend Selen in den Absorber eingebaut wurde [KHHS12]. Es fällt auf, dass die Schichtdicke
mit zunehmender Temperatur signifikant ansteigt. Die starke Ausbildung der MoSe2-Schicht
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Abbildung 9.5: Mit EDX an Lamellen gemessene Gal-
liumprofile der Solarzellen aus der ersten Hochtempera-
turserie. Gemessen an ca. 200 nm dicken Lamellen mit
einer Elektronenenergie von 30 keV.
TS (C) Ga/Ga+In Cu/Ga+In
640 0,27 0,03 0,90 0,03
660 0,28 0,03 0,97 0,03
680 0,26 0,03 0,97 0,03
700 0,23 0,03 1,08 0,03
720 0,28 0,03 1,02 0,03
Tabelle 9.3: Integraler Gallium- und Kupferge-
halt aus EDX-Messungen der Solarzellen aus der
ersten Hochtemperaturserie. Gemessen mit einer
Elektronenenergie von 20 keV.
an der Grenzfläche bei hohen Selenisierungstemperaturen ist ein Zeichen dafür, dass die Se-
lenisierungszeit bei hohen Temperaturen zu lang ist [DSVL13]. Dieses Verhalten wurde im
vergleichbaren Temperaturbereich auch von Abou-Ras et al. beobachtet [ARKB 05]. Zwar ist
die MoSe2-Schicht für die Bildung eines ohmschen Kontaktes von entscheidender Bedeutung,
jedoch kann eine dicke Schicht die elektrischen Eigenschaften der Solarzelle verschlechtern
[DSVL13]. Im n-leitenden Halbleiter MoSe2 kann der Transport der Löcher behindert werden,
was die Kurzschlussstromdichte verringert und den Serienwiderstand erhöht.
Stöchiometrie der Absorberschicht
Die Verteilung von Gallium in der Absorberschicht hat einen signifikanten Einfluss auf die
Leerlaufspannung und die Kurzschlussstromdichte der Solarzellen. Mit EDX-Messungen an
dünnen Lamellen kann der Ga-Gehalt lokal bestimmt werden. In Abbildung 9.5 sind die an La-
mellen gemessenen Galliumprofile für drei unterschiedliche Selenisierungstemperaturen darge-
stellt. Im Vergleich der verschiedenen Temperaturen in der zweiten Selenisierungsstufe zeigen
sich im Rahmen der Messgenauigkeit keine signifikanten Unterschiede. Jeweils ist ein leichter
Anstieg der Ga-Konzentration zum Rückkontakt erkennbar. Die Ga-Konzentration steigt bei al-
len Proben von ca. 0,23 auf ca. 0,32 an. Der ansteigende Verlauf zum Rückkontakt begünstigt
in der Regel die Sammlung der Ladungsträger und kann nicht die Ursache für die schlechten
Sammlungseigenschaften bei hohen Selenisierungstemperaturen sein. Auf Grund der gemesse-
nen Ga-Konzentration von ca. 0,23 am Frontkontakt, kann die geringe Leerlaufspannung der
Solarzellen nicht durch den Ga-Anteil am pn-Übergang erklärt werden.
Die erhöhte Nettodotierung (Tab. 9.2) ist allerdings ein Anzeichen für einen zunehmenden Kup-
fergehalt in der Schicht [SGR 13]. Mit EDX-Messungen kann dies qualitativ untersucht wer-
den. In Tabelle 9.3 ist der integrale Kupfergehalt im Verhältnis zu den Gruppe-III-Elementen
aufgelistet. Mit zunehmender Selenisierungstemperatur steigt in der Tat der Anteil an Kupfer in
Bezug auf Gallium und Indium signifikant an. Ab einer Selenisierungstemperatur TS  700C
wechselt die Stöchiometrie der Schichten von Cu-arm zu Cu-reich.
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Abbildung 9.6: Auf den Mo-Reflex normierte Röntgendiffraktogramme der Solarzellen aus der ersten
Hochtemperaturserie mit der Zuordnung der markantesten Chalkopyrit-, Molybdän- und Molybdändiselenidre-
flexe [VCVC85, CTG 96, WKNN01, AVM04, ARKB 05, LSLZ06, IBS 07, KPAC07, RMK 99, JfCT 13,
WHH 14].
Phasenbildung während der Hochtemperaturselenisierung
In Abbildung 9.6 sind die Diffraktogramme der Solarzellen aus der ersten Hochtemperatur-
serie dargestellt. Es fällt auf, dass unabhängig von der Selenisierungstemperatur neben dem
Mo-Reflex deutliche Reflexe von Chalkopyritphasen sichtbar sind, wobei der Reflex der (112)-
Chalkopyritphase am stärksten ausgeprägt ist. Im Vergleich zu den Diffraktogrammen der Vor-
läuferschichten, welche in der ersten Selenisierungsstufe selenisiert wurden, sind keine Reflexe
von Metallseleniden mehr erkennbar (Abb. 8.6). Ebenso hat sich die Cu9Ga4-Phase vollständig
aufgelöst und in die Chalkopyritphasen umgewandelt. An den Winkelpositionen der einzelnen
Reflexe ist keine Verschiebung mit ansteigender Selenisierungstemperatur erkennbar.
Neben den Reflexen des Mo-Rückkontakts und denen der Chalkopyritphasen sind im Winkel-
bereich von 2Θ 31,6 und 2Θ 55,9 deutliche Reflexe von MoSe2 sichtbar, welche mit zu-
nehmender Selenisierungstemperatur stärker ausgeprägt sind. Die Abhängigkeit von der Tem-
peratur korreliert mit der Zunahme der MoSe2-Schichtdicke, welche ebenso in den elektronen-
mikroskopischen Abbildungen sichtbar ist (Abb. 9.4).
9.1.3 Optische Eigenschaften der Absorberschichten
Mit Hilfe von Lumineszenzuntersuchungen ist es möglich, eine potentielle Bandlückenaufwei-
tung durch eine homogenere Galliumverteilung sichtbar zu machen. Zudem kann die Vermu-
tung der Kupferverarmung bei hohen Selenisierungstemperaturen untersucht werden. Darüber
hinaus kann anhand von leistungsabhängigen Lumineszenzspektren eine Aussage über die Ab-
sorberhomogenität getroffen werden (Kap. 3.3).
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Abbildung 9.7: Normierte Photolumineszenzspektren der Solarzellen aus der ersten Hochtemperaturserie, bei
der die Temperatur der zweiten Selenisierungsstufe zwischen 640C und 720C variiert wurde, gemessen bei
einer Temperatur von ca. 4 K und einer Anregungsleistung von 480 µW (ca. 16 mW/cm2).
In Abbildung 9.7 sind Photolumineszenzspektren von Solarzellen dargestellt, die in der zweiten
Selenisierungsstufe im Temperaturbereich zwischen 640C und 720C selenisiert wurden. Im
Bereich der Selenisierungstemperatur von TS ¨ 680C kommt es mit zunehmender Temperatur
zu einer leichten Verschiebung der Lumineszenzmaxima zu höheren Energien. Ursache dafür
kann ein erhöhter Ga-Anteil am Frontkontakt sein [PAY 12], sowie der erhöhte Kupferanteil im
Verhältnis zu Gallium und Indium [SR10]. Ab einer Selenisierungstemperatur von TS © 700C
wird das Lumineszenzsignal deutlich schwächer (erkennbar am stärkeren Rauschen der Spek-
tren) und es sind in den Lumineszenzspektren zwei Maxima zu sehen. Neben einem Maxi-
mum bei 1,13 eV ist ein zweites, breiteres Maximum bei geringerer Energie zu sehen, das sich
mit zunehmender Selenisierungstemperatur weiter zu geringeren Energien verschiebt. Dagegen
scheint das höherenergetische Lumineszenzmaxima nicht mehr von der Selenisierungstempe-
ratur abhängig zu sein. Zudem fällt auf, dass die Intensität des niederenergetischen Maximums
im Verhältnis zum höherenergetischen ansteigt. Das Auftreten mehrerer Maxima kann ebenfalls
ein Anzeichen für einen Cu-reichen Absorber sein [SR10].
Um die gemessenen Lumineszenzspektren genauer zu charakterisieren und die Maxima einzel-
nen Übergängen zuordnen zu können, wurden intensitäts- und temperaturabhängige Photolumi-
neszenzmessungen an den Solarzellen durchgeführt. In Abbildung 9.8 sind die Lumineszenz-
messungen in Abhängigkeit der Anregungsleistung und der Messtemperatur für die Zellen dar-
gestellt, die bei einer Temperatur von 640C bzw. 720C selenisiert wurden. Bei der Solarzelle,
die in der zweiten Stufe bei 640C selenisiert wurde, kommt es mit zunehmender Anregungs-
leistung zu einer deutlichen Blauverschiebung (Abb. 9.8a). Mit zunehmender Temperatur ist
dagegen eine signifikante Rotverschiebung des Lumineszenzmaximums zu beobachten (Abb.
9.8c). Dieses intensitäts- und temperaturabhängige Verhalten der Lumineszenz zeigt, dass es
sich bei diesem Übergang um einen Donator-Akzeptor-Übergang (DA) eines stark kompensier-
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Abbildung 9.8: Photolumineszenzspektren als Funktion der Anregungsleistung (a),(b) und als Funktion von
der Messtemperatur (c),(d) der Solarzellen aus der ersten Hochtemperaturserie bei einer Selenisierungstempe-
ratur von 640C (a),(c) bzw. 720C (b),(d) in der zweiten Selenisierungsstufe. Die leistungsabhängigen Lu-
mineszenzuntersuchungen wurden bei einer Temperatur von ca. 4 K gemessen und die temperaturabhängigen
Spektren bei einer konstanten Anregungsleistung von ca. 480 µW (ca. 16 mW/cm2).
ten Halbleiters handelt (siehe Tab. 3.1). Die beiden Lumineszenzmaxima der Solarzelle, die
bei 720C selenisiert wurden, zeigen ein unterschiedliches Verhalten bei der Variation der An-
regungsleistung (Abb. 9.8b) und der Messtemperatur (Abb. 9.8d). Bei dem höherenergetischen
Lumineszenzmaximum bei 1,13 eV ist keine energetische Verschiebung durch die Erhöhung der
Anregungsleistung zu beobachten. Durch eine Erhöhung der Messtemperatur kommt es ledig-
lich zu einer geringen Rotverschiebung von wenigen meV. Dieses intensitäts- und temperatur-
abhängige Verhalten ist charakteristisch für einen exzitonischen Übergang (EX) (siehe Tab.
3.1). Das niederenergetische Lumineszenzmaximum zeigt dagegen die typische Abhängigkeit
eines Donator-Akzeptor-Übergangs (DA). Mit zunehmender Anregungsleistung ist eine deutli-
che Blauverschiebung erkennbar und mit der Erhöhung der Messtemperatur eine gut sichtbare
Rotverschiebung.
Das sich mit der Selenisierungstemperatur ändernde Lumineszenzverhalten der Solarzellen deu-
tet ebenfalls auf eine Änderung der Stöchiometrie des Absorbermaterials. Die Änderung der Lu-
mineszenz von einem Donator-Akzeptor-Übergang zu mehreren Übergängen, bei denen auch
exzitonische Übergänge auftreten, ist wiederum mehrfach beim Übergang von Cu-armen zu
Cu-reichen Absorberschichten beobachtet worden [BSALS01, SR10].
Zur detaillierteren Charakterisierung der dominanten Lumineszenzmaxima wurde die Inten-
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Abbildung 9.9: Grafische Auftragung der Lumines-
zenzintensität als Funktion der Anregungsleistung
der Solarzellen aus der ersten Hochtemperaturserie.
k
DA EX
640C 1, 03 0, 02
660C 1, 14 0, 02
680C 1, 07 0, 01
700C 1, 19 0, 02 1, 52 0, 02
720C 1, 04 0, 06 1, 47 0, 05
Tabelle 9.4: Lumineszenzintensität als Funktion der
Anregungsleistung der Solarzellen aus der ersten
Hochtemperaturserie.
sität und die energetische Position der Maxima über der Anregungsleistung aufgetragen. Die
Änderung der Intensität und die energetische Verschiebung erlauben eine genauere Zuordnung
der einzelnen Übergänge zu physikalischen Modellen [SR10]. Darüber hinaus ist die Höhe der
energetischen Verschiebung ein Maß für den Grad der Kompensation und die Amplitude der
Potentialfluktuationen im Absorber. In Abbildung 9.9 ist die Lumineszenzintensität der Solar-
zellen der ersten Hochtemperaturserie über der Anregungsleistung aufgetragen. In Tabelle 9.4
ist der Exponent k aus Gleichung 3.7 für die einzelnen Lumineszenzmaxima aufgelistet. Im
Vergleich der einzelnen Donator-Akzeptor-Übergänge sind keine signifikanten Unterschiede zu
erkennen. Der Exponent k liegt bei allen Zellen leicht oberhalb von k = 1. Theoretisch sollte der
Exponent für Donator-Akzeptor-Übergänge k  1 sein [SLZ92, BSALS01, SR10]. Allerdings
ist die Leistungsabhängigkeit für DA-Übergänge vergleichsweise komplex. Der Exponent k ist
temperaturabhängig und kann dadurch Werte größer als eins annehmen [SR10]. Die exzitoni-
schen Übergänge zeigen dagegen einen deutlich höheren k-Wert. Allerdings erreicht dieser auch
nicht den theoretischen Wert von knapp zwei [SR10]. Der Wert von k = 2 kann allerdings nur
erreicht werden, wenn die Konzentration an freien Elektronen und Löchern proportional zur An-
regungsleistung ist. Durch das gleichzeitige Auftreten von nicht strahlender Rekombination und
anderen optischen Übergängen ist für k ein Wert kleiner als zwei zu erwarten [SLZ92, SR10].
In Abbildung 9.10 ist die energetische Position der Lumineszenzmaxima als Funktion der An-
regungsleistung dargestellt. In Tabelle 9.5 ist der Parameter β entsprechend Gleichung 3.10
aufgelistet, der die mittlere energetische Verschiebung der Maxima pro Größenordnung der
Anregungsleistung beschreibt. Werte für β© 10 meV/Dekade sind typisch für stark kompensier-
te Halbleiter und den daraus resultierenden Quasi Donator-Akzeptor-Übergängen [BSALS01,
SR10]. Bei den Solarzellen, die bei TS ¨ 680C selenisiert wurden, ist eine kleine Verringerung
der leistungsabhängigen Verschiebung β mit zunehmender Selenisierungstemperatur zu erken-
nen. Eine mögliche Ursache für die Verringerung von β ist die Zunahme des Kupferanteils
im Verhältnis zu Gallium und Indium (siehe Tab. 9.3) und die daraus resultierende Abnahme
der Kompensation bzw. die Amplitudenverringerung der Potentialfluktuationen [BSALS01].
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Abbildung 9.10: Grafische Auftragung der Ener-
gie der Lumineszenzmaxima als Funktion der An-




640C 14, 1 0, 2
660C 10, 7 0, 3
680C 10, 8 0, 2
700C 27, 5 1, 0 0, 0 0, 2
720C 18, 0 0, 8 0, 0 0, 2
Tabelle 9.5: Energetische Verschiebung der Lumi-
neszenzmaxima als Funktion der Anregungsleistung
der Solarzellen aus der ersten Hochtemperaturserie.
Bei Temperaturen TS © 700C erhöht sich β für den niederenergetischen Donator-Akzeptor-
Übergang deutlich. Trotz der erhöhten Nettodotierung durch den erhöhten Kupferanteil im Ab-
sorber und der damit verbundenen verringerten Kompensation scheinen sich stärkere Poten-
tialfluktuationen ausgebildet zu haben. Für den exzitonischen Übergang ergibt sich durch die
konstante Position des Maximums bei der Veränderung der Anregungsleistung β  0.
9.1.4 Zusammenfassende Diskussion der ersten Hochtemperaturserie
Im sequentiellen Prozess kommt es im Allgemeinen zur Ausbildung eines deutlich ansteigen-
den Galliumprofils zum Rückkontakt [BKH 96, LAL 12, JfCT 13, WHH 14]. Das dadurch
fehlende Gallium am Frontkontakt sorgt für eine Verringerung der Leerlaufspannung und somit
zu einer Verringerung der Effizienz der Solarzellen [WMR05, GB07, LGF 10]. Darüber hinaus
beeinflussen lokale Inhomogenitäten und die daraus resultierenden Bandlückenfluktuationen
ebenfalls die Effizienz. Eine Erhöhung der Prozesstemperatur während der Absorberbildung
kann zu einer homogeneren Galliumverteilung [BKH 96, KHHS12, LAL 12] und zu einer
Reduzierung von Inhomogenitäten durch die Verringerung der Potentialfluktuationen führen.
Zudem begünstigt eine erhöhte Temperatur die Bildung großer Körner [STC 14].
In der ersten Hochtemperaturserie konnte im Temperaturbereich der zweiten Selenisierungs-
stufe von 640C¨TS ¨ 720C29 keine homogenere Galliumverteilung im Absorber gemessen
werden. Mit quantitativen EDX-Messungen an Lamellen wurde jeweils ein gleichmäßiger
Anstieg der Galliumkonzentration (GGI) von 0,23 zu 0,32 gemessen. Im Vergleich mit der
Literatur fällt auf, dass der integrale Galliumgehalt niedriger ist als der in aktuellen Rekord-
zellen [JHW 14a]. Eine Erhöhung der Galliumkonzentration während der Abscheidung der
Vorläuferschicht könnte somit bereits zu einer Steigerung der Leerlaufspannung führen. Trotz
der konstanten Galliumverläufe kommt es ab einer Selenisierungstemperatur von TS © 700C
zu einer erheblichen Verringerung der Effizienz der Solarzellen durch einen Einbruch der
29 reale Temperaturen auf der Substratoberfläche ca.: 550C¨TS ¨ 620C
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Leerlaufspannung und der Kurzschlussstromdichte. Obwohl sich die Galliumkonzentration am
Frontkontakt mit steigender Selenisierungstemperatur nicht ändert, deuten die Lumineszenzun-
tersuchungen auf eine Aufweitung der Bandlücke hin.
Qualitative EDX-Messungen zeigen neben einer konstanten integralen Galliumkonzentration
eine signifikante Erhöhung des Cu/(Cu+Ga)-Verhältnisses. Trotz der konstanten Zusammen-
setzung der Vorläuferschichten kommt es zu einer Verringerung von Gruppe-III-Elemente,
sodass die zunächst Cu-armen Vorläuferschichten mit zunehmender Temperatur während der
Absorberbildung Cu-reich werden. Der Kupferreichtum führt zu einer Aufweitung der Band-
lücke um einige 10 meV. Diese Bandlückenaufweitung in Abhängigkeit des Kupfergehalts
wurde bereits für CuInSe2- [GRL 12] und CuGaSe2-Schichten [Sch02] beobachtet. Trotz
der vergrößerten Bandlücke kommt es allerdings zu einer Verringerung der Leerlaufspannung
[Sch02, SGR 13]. Siebentritt et al. [SGR 13] begründen den Einbruch der Leerlaufspannung
mit einer erhöhten Grenzflächenrekombination an der CdS/Absorber-Grenzfläche. Bedingt
durch die hohe Dotierung kommt es vermehrt zu einer tunnelunterstützen Rekombination am
pn-Übergang. Die erhöhte Nettodotierung der Cu-reichen Solarzellen bzw. der Solarzellen, die
bei einer erhöhten Selenisierungstemperatur prozessiert wurden, konnte auch mit Kapazitäts-
Spannungs-Messungen nachgewiesen werden. Obwohl die p-Dotierung in CIGSe-Schichten
vor allem durch die Kupferleerstellen hervorgerufen wird [ZWZKY98, DHM 99, BSALS01],
steigt bei Cu-armen Schichten bis zum Erreichen des Stöchiometriepunktes die Anzahl an
unbesetzten Kupferleerstellen [GRL 12], da VCu bei Kupferarmut zunehmend mit Gruppe-
III-Elementen besetzt werden, welche Donatorzustände bilden. Somit sinkt mit zunehmendem
Kupfergehalt die Kompensation der durch VCu hervorgerufenen p-Dotierung und die Net-
todotierung steigt. Aufgrund der erhöhten Dotierung kommt es zu einer Verringerung der
Raumladungszone, was ein Grund für die in der externen Quanteneffizienz sichtbar schlechtere
Sammlung der freien Ladungsträger ist, welche im Absorber generiert werden. Eine Verrin-
gerung der Quanteneffizienz mit steigendem Kupfergehalt wurde ebenfalls in der Dissertation
von S. Schuler für CuGaSe2 gezeigt [Sch02].
Die Abnahme der für CIGSe-Schichten üblichen Kompensation erklärt zudem das Verhalten
der Lumineszenzspektren. Mit der Abnahme der Kompensation in den Cu-reichen Schichten
verschiebt sich das Lumineszenzmaximum zu höheren Energien, da die Amplitude der Po-
tentialfluktuationen abnimmt [DHM 99]. Zudem sind bei den Cu-reichen Schichten mehrere
Lumineszenzmaxima erkennbar. Ein vergleichbares Verhalten der Lumineszenz mit zunehmen-
den Kupfergehalt wurde bereits mehrfach für CuInSe2- und CuGaSe2-Schichten veröffentlicht
[BSALS01, SRZLS04, SR10]. Das Auftreten unterschiedlicher Übergänge im Vergleich zwi-
schen Cu-reichen und Cu-armen Schichten kann mit einem sich ändernden Defektmodell
erklärt werden. So zeigten Siebentritt et al. [Sie02, SRZLS04] bei CuGaSe2-Schichten, dass
das Intensitätsverhältnis zweier Donator-Akzeptor-Übergänge mit dem Kupfergehalt variiert.
Die Ursache für den Kupferreichtum in den Schichten, welche bei Temperaturen TS © 700C
selenisiert wurden, ist ein Verlust von Gruppe-III-Elemente. Dieser entsteht vor allem, wenn
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während der Selenisierung zu wenig Selen angeboten wird. Da die Phasen- und Absorberbil-
dung durch die Temperaturerhöhung schneller abläuft [Pur10] ist es entscheidend, ausreichend
Selen zur Verfügung zu stellen. Kommt es zu einem Selenmangel während der Prozes-
sierung, so bilden sich flüchtige In2Se- [PAL 98, JBRR87, KSYK95] bzw. Ga2Se-Phasen
[LRR 95, NDMG10, Mor13] wodurch ein Verlust von Gruppe-III-Elementen entsteht. Für die
Prozessierung bei hohen Temperaturen über 700C ist daher besonders darauf zu achten, dass
ausreichend Selen angeboten wird. Darüber hinaus weist die mit zunehmender Selenisierungs-
temperatur anwachsende MoSe2-Schicht darauf hin, dass die Absorberbildung bereits vor
Beendigung der zweiten Stufe vollständig abgeschlossen ist. Durch die Temperaturerhöhung
ist also eine Reduzierung der Prozesszeit möglich, welche bei der zweiten Hochtemperaturserie
umgesetzt wurde [Oer14].
9.2 Zweite Hochtemperaturserie
Mit den Ergebnissen aus der ersten Hochtemperaturserie (Kapitel 9.1) wurde der Prozess für
eine zweite Serie angepasst. Zunächst wurde zur Erhöhung des integralen Galliumgehalts ein
anderes Cu/Ga-Mischtarget verwendet, mit einem Mischverhältnis Cu/Ga = 70/30. Darüber hin-
aus wurde die zweite Selenisierungsstufe angepasst. Dabei wurde insbesondere der Selendruck
erhöht, um den Verlust von Gruppe-III-Elementen zu unterdrücken und die Absorberbildung
mit der gewünschten Stöchiometrie zu unterstützen [LSLZ06]. Zudem wurde die Haltezeit auf
bis zu 2 min deutlich verkürzt (siehe Kapitel 4), da die Absorberbildung bei den verwendeten
Selenisierungstemperaturen von 710C bis 730C30 deutlich schneller abläuft.
9.2.1 Elektrische Charakterisierung der zweiten Hochtemperaturserie
Elektrische Kenndaten der Hochtemperatursolarzellen
In Abbildung 9.11 sind die Strom-Spannungs-Kennlinien der untersuchten Solarzellen aus der
zweiten Hochtemperaturserie dargestellt. In Tabelle 9.6 ist zudem eine Auswahl von Dioden-
parametern der charakterisierten Solarzellen aufgelistet. Der vollständige Satz der Diodenpa-
rameter nach dem Eindiodenmodell ist im Anhang I in Tabelle I.2 gezeigt. Im Vergleich zur
ersten Hochtemperaturserie fällt auf, dass im Temperaturbereich von TS © 700C gut funktio-
nierende Solarzellen hergestellt werden konnten. Vergleicht man die gut funktionierenden So-
larzellen der ersten Serie mit denen der zweiten, so ist eine Steigerung der Leerlaufspannung
um 50 - 80 meV zu erkennen. Diese Erhöhung ist vor allem auf den erhöhten Galliumgehalt der
Vorläuferschicht zurückzuführen. Gleichzeitig reduziert sich trotz der zu vermutenden Aufwei-
tung der Bandlücke nicht der Strom. Das ist ein deutliches Anzeichen, dass sich zusätzlich die
Sammlungseigenschaften verbessert haben. Zudem ist eine Steigerung der Leerlaufspannung
mit zunehmender Selenisierungstemperatur von 23 meV erkennbar, die beispielsweise durch
eine erhöhte Galliumkonzentration am Frontkontakt hervorgerufen worden sein kann.
30 Reale Temperaturen auf der Substratoberfläche ca.: 620C bis 650C.
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Abbildung 9.11: Unter einem AM 1,5-Sonnenspektrum
gemessene Strom-Spannungs-Kennlinien der Solarzel-
len aus der zweiten Hochtemperaturserie, bei der die
Temperatur der zweiten Selenisierungsstufe zwischen









710 12,9 0,69 605 31,0
720 14,4 0,71 608 33,3
730 13,7 0,72 628 30,6
Tabelle 9.6: Elektrische Kenndaten der in Ab-
bildung 9.11 dargestellten Kennlinien der zwei-
ten Hochtemperaturserie (vollständige Darstel-
lung der Kenndaten in Tabelle I.2 in Anhang I).
Der relative Fehler beträgt jeweils 3% (für VOC
1%).
Darüber hinaus fällt auf, dass in der Auswertung aller bei den Selenisierungstemperaturen
prozessierten Solarzellen die Streuung der elektrischen Kenndaten im Vergleich zur ersten
Hochtemperaturserie gesunken ist (Abb. I.2 und I.3 in Anhang I).
Externe Quanteneffizienz
Die externe Quanteneffizienz der Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturserie zeigt keinen
signifikanten Einfluss der Selenisierungstemperatur (Abb. 9.12a). Die Quanteneffizienz besitzt
den typischen Stufenverlauf im kurzwelligen Bereich durch die Absorption der ZnO-Schicht
und des CdS-Puffers, einen geraden Verlauf entsprechend der Absorption im Absorber und
einen Abfall bedingt durch die Bandlücke des Absorbers im langwelligen Spektralbereich. Die
Abbildung 9.12: (a) Externe Quanteneffizienz der Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturserie:
(b) Auftragung von [hνln(1-EQE)]2 über hν zur Bestimmung der Bandlücke (EG,710C=1,170,01 eV;




Abbildung 9.13: Nettodotierung als Funktion der Tie-
fe der Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturserie.
Die Punkte markieren die Weite der Raumladungszone
und die Nettodotierung bei 0 V. Gemessen bei einer Tem-







710 0,24 0,02 (9,56 0,12)1015
720 0,36 0,02 (4,86 0,18)1015
730 0,42 0,02 (3,91 0,16)1015
Tabelle 9.7: Nettodotierung und Weite der Raum-
ladungszone der in Abbildung 9.13 vermessenen
Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturse-
rie bei 0 V. Gemessen bei einer Temperatur von
300 K und einer Messfrequenz von 100 kHz.
Absorptionskante ist in Abbildung 9.12b durch die Auftragung von [hνln(1-EQE)]2 über hν
genauer dargestellt. Die mit linearer Anpassung bestimmten Bandlücken der Absorberschichten
zeigen eine Erhöhung der Bandlückenminima mit zunehmender Selenisierungstemperatur. Da-
mit korrelieren diese Ergebnisse sehr gut mit der ansteigenden Leerlaufspannung und verstärken
die Vermutung einer homogeneren Galliumverteilung in der Absorberschicht.
Nettodotierung und Weite der Raumladungszone
In Abbildung 9.13 ist die Nettodotierung als Funktion der Tiefe dargestellt. Die in der Ab-
bildung mit einem Punkt markierten Weiten der Raumladungszone und die Nettodotierungen
entsprechend den Werten bei einer angelegten Gleichspannung von 0 V und sind in Tabelle
9.7 aufgelistet. Entgegen der ersten Hochtemperaturserie reduziert sich die Nettodotierung mit
zunehmender Selenisierungstemperatur, wodurch sich die Raumladungszone weiter in den Ab-
sorber ausdehnt. Die ausgedehnte Raumladungszone begünstigt vor allem die Sammlung der
durch die Beleuchtung generierten freien Ladungsträger und reduziert die tunnelunterstützte
Rekombination an der CdS/Absorber-Grenzfläche [SGR 13]. Allerdings fällt auf, dass die Net-
todotierung bei allen drei Selenisierungstemperaturen bis zu einem Faktor 2 höher ist als die der
funktionierenden Zellen aus der ersten Hochtemperaturserie (640C¨TS ¨ 680C, Abb. 9.3).
Die leicht erhöhte Nettodotierung bewirkt in der Absorberschicht eine Verbesserung der Trans-
porteigenschaften aufgrund der geringeren Defektdichte, geringeren Potentialfluktuationen und
die damit verbundene erhöhte Mobilität der Ladungsträger [SGR 13, DWH 98, GHB 01].
87
9.2 Zweite Hochtemperaturserie
Abbildung 9.14: Elektronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchkanten der Solarzellen aus der zwei-
ten Hochtemperaturserie mit detaillierteren Abbildungen der Absorber/Rückkontakt-Grenzfläche: (a) und (b)
710C; (c) und (d) 730C.
9.2.2 Struktur und Stöchiometrie der zweiten Hochtemperaturserie
Morphologie der Solarzellen
In Abbildung 9.14a und c sind elektronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchkanten zweier
Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturserie dargestellt. Die Kornstruktur ändert sich nicht
als Funktion der Selenisierungstemperatur. Die Ausdehnung der Körner erstreckt sich über die
gesamte Schichtdicke und die laterale Ausdehnung beträgt ca. 2 - 3 µm. Damit sollten die Korn-
grenzen jeweils keinen signifikanten Einfluss auf die Effizienz der Solarzellen haben.
Die Mo/Absorber-Grenzfläche ist in Abbildung 9.14b und d zur genaueren Betrachtung mit er-
höhter Vergrößerung dargestellt. Die deutliche Ausprägung der MoSe2-Schicht zwischen dem
Rückkontakt und dem Absorber ist ein offensichtliches Zeichen dafür, dass die Absorberbildung
trotz der verkürzten Haltezeit abgeschlossen ist [KHHS12]. Im Vergleich zur ersten Hochtem-
peraturserie hat sich bei den vergleichbaren Temperaturen die MoSe2-Schichtdicke deutlich
reduziert. Trotz erhöhten Selenangebots konnte die Schichtdicke durch die Reduzierung der
Haltezeit verringert werden [KHHS12], da bei Selenisierungstemperaturen TS > 580C die Se-
lenisierungsdauer einen größeren Einfluss auf die MoSe2-Schichtdicke hat als die Temperatur
[ARKB 05, KHHS12]. So verringert sich die Dicke der MoSe2-Schicht entgegen der ersten
Hochtemperaturserie mit zunehmender Temperatur durch die Verringerung der Haltezeit auf
ca. 42 nm.
Darüber hinaus fällt auf, dass sich an der MoSe2/Absorber-Grenzfläche mit der Erhöhung der
Selenisierungstemperatur vermehrt kleine Hohlräume bilden, die den Kontakt zum Rückkon-
takt verschlechtern. In den Strom-Spannungs-Kennlinien ist allerdings kein Einfluss auf die
elektrischen Eigenschaften der Solarzellen erkennbar (Abb. 9.11).
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Abbildung 9.15: Mit EDX an Lamellen gemessene Gal-
liumprofile der Solarzellen aus der zweiten Hochtempe-
raturserie. Gemessen an ca. 200 nm dicken Lamellen mit




710 0,31 0,03 0,94 0,03
720 0,31 0,03 0,98 0,03
730 0,32 0,03 0,94 0,03
Tabelle 9.8: Integraler Gallium- und Kupferge-
halt aus EDX-Messungen der Solarzellen aus der
zweiten Hochtemperaturserie. Gemessen mit ei-
ner Elektronenenergie von 20 keV.
Stöchiometrie der Absorberschicht
Ob die Erhöhung der Leerlaufspannung auf eine erhöhte Galliumkonzentration am Frontkontakt
zurückzuführen ist, kann anhand quantitativer EDX-Messungen an Lamellen überprüft werden.
In Abbildung 9.15 sind die Galliumprofile der Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturserie
dargestellt. Im Vergleich der einzelnen Zellen sind keine signifikanten Unterschiede zu erken-
nen. Zwar ist der Galliumgehalt im Vergleich zur ersten Hochtemperaturserie erhöht, allerdings
ist diese Erhöhung mit der erhöhten integralen Ga-Konzentration zu begründen. Der Verlauf hat
sich dagegen nicht signifikant verändert. Das Galliumprofil steigt vom Front- zum Rückkontakt
an, lediglich der Anstieg scheint etwas flacher zu sein als in der ersten Serie. Allerdings lässt
sich diese Vermutung im Rahmen der Messgenauigkeit nicht nachweisen.
Der integrale Galliumgehalt (GGI) als Funktion der Selenisierungstemperatur ist wie in der ers-
ten Serie konstant und entspricht der Zusammensetzung, welche bei der Kathodenzerstäubung
durch die Targets vorgegeben wurde. Darüber hinaus ist in der zweiten Serie auch der integrale
Kupfergehalt im Verhältnis zu den Gruppe-III-Elementen (CGI) nahezu konstant. Damit wurde
gezeigt, dass es während der zweiten Selenisierungsstufe nicht zu einem Kupferreichtum in der
Absorberschicht kam, wie in der ersten Hochtemperaturserie.
Phasenbildung während der Hochtemperaturselenisierung
In den Diffraktogrammen der zweiten Hochtemperaturserie (Abb. 9.16) sind die gleichen Re-
flexe zu erkennen wie in der ersten Serie. Allerdings sind die Reflexe der Chalkopyritphasen
aufgrund des erhöhten integralen Galliumgehalts um ca. 0,1 zu höheren Winkeln verschoben
[Sch15a]. Zudem fällt im Vergleich der beiden Serien auf, dass sich die Reflexe der MoSe2-
Schicht nicht so stark ausprägen und mit steigender Selenisierungstemperatur abnehmen. Die-
ses Ergebnis steht in guter Übereinstimmung mit der lokalen Betrachtung der Bruchkanten im
Elektronenmikroskop (Abb. 9.14). Die Reduzierung der Haltezeit und die damit geringere Aus-
bildung der MoSe2-Schicht ist somit auch in den Diffraktogrammen sichtbar.
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Abbildung 9.16: Auf den Mo-Reflex normierte Röntgendiffraktogramme der Solarzellen aus der zweiten
Hochtemperaturserie mit der Zuordnung der markantesten Chalkopyrit-, Molybdän- und Molybdändisele-
nidreflexen [VCVC85, CTG 96, WKNN01, AVM04, ARKB 05, LSLZ06, IBS 07, KPAC07, RMK 99,
JfCT 13, WHH 14].
9.2.3 Optische Eigenschaften der Absorberschichten
Die erste Hochtemperaturserie zeigte einen signifikanten Einfluss der Selenisierungstemperatur
auf die Spektren der Photolumineszenzmessungen. Bei Selenisierungstemperaturen TS © 700C
kam es aufgrund des Kupferreichtums zur Ausbildung mehrerer Lumineszenzmaxima. Die Lu-
mineszenzspektren der zweiten Hochtemperaturserie (Abb. 9.17) zeigen dagegen jeweils nur
ein dominierendes Lumineszenzmaximum. Eine zu erwartende systematische energetische Ver-
schiebung der Lumineszenzmaxima von 27 meV (nach Gleichung 2.1) aufgrund des um 5 %
erhöhten integralen Galliumgehalts kann im Rahmen der Absorberhomogenität nicht nachge-
wiesen werden. Darüber hinaus verschiebt sich allerdings die Lumineszenz zu höheren Energien
mit zunehmender Selenisierungstemperatur, entsprechend der Spektren der Cu-armen Solarzel-
len (TS ¨ 680C) aus der ersten Serie (Abb. 9.7). Als Ursache für die energetische Verschie-
bung kann ein zunehmender Kupfergehalt durch die EDX-Messung ausgeschlossen werden
(siehe Kapitel 9.2.2). Da die Anregung bei der Photolumineszenz vor allem sehr oberflächen-
nah erfolgt, ist eine steigende Galliumkonzentration am Frontkontakt eine mögliche Ursache
für die energetische Verschiebung der Lumineszenzmaxima, die unter Umständen nicht durch
die EDX-Messungen aufgelöst werden konnte.
Zur detaillierteren Untersuchung der Lumineszenz wurden die Lumineszenzspektren als Funkti-
on der Anregungsleistung und der Messtemperatur gemessen. In Abbildung 9.18a ist die Lumi-
neszenz der bei 730C selenisierten Solarzelle als Funktion der Anregungsleistung dargestellt.
In der logarithmischen Darstellung fällt auf, dass offenbar zwei Übergänge zum Lumineszenzsi-
gnal beitragen. Neben dem dominanten Maximum bei 1,10 eV ist ein zweites, schwächeres Ma-
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Abbildung 9.17: Photolumineszenzspektren der Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturserie, bei der die
Temperatur der zweiten Selenisierungsstufe zwischen 710C und 730C variiert wurde, gemessen bei einer
Temperatur von ca. 4 K und einer Anregungsleistung von 480 µW (ca. 16 mW/cm2).
ximum bei 0,99 eV zu sehen. Das Auftreten mehrerer Maxima wurde bereits von Bacewicz et al.
[BZT03] und Shirakata et al. [SOIN09] beobachtet. Beide Übergänge zeigen ein typisches Ver-
halten eines Donator-Akzeptor-Übergangs (DA). Mit zunehmender Anregungsleistung kommt
es zu einer deutlichen Blauverschiebung beider Lumineszenzmaxima um mehrere meV. Dage-
gen kommt es durch die Erhöhung der Messtemperatur zu einer signifikanten Rotverschiebung
um mehrere 10 meV (Abb. 9.18b).
In Abbildung 9.19 wurde die Lumineszenzintensität des dominanten Maximums über der An-
regungsleistung aufgetragen. Die Abnahme der Intensität als Funktion der Leistung ermög-
licht die Bestimmung des Exponenten k der Gleichung 3.7, die in Tabelle 9.9 aufgelistet sind.
Unabhängig von der Selenisierungstemperatur ist der Wert des Exponenten leicht über eins,
was ebenfalls typisch für einen Donator-Akzeptor-Übergang ist. Zwar sollte theoretisch k < 1
Abbildung 9.18: Photolumineszenzspektren als Funktion von der Anregungsleistung (a) und der Messtempe-
ratur (b) von der Solarzelle aus der zweiten Hochtemperaturserie, die bei einer Temperatur von 730C in der
zweiten Selenisierungsstufe prozessiert wurde ((a) gemessen bei einer konstanten Messtemperatur von ca. 4 K;
(b) gemessen bei einer konstanten Anregungsleistung von ca. 480 µW (ca. 16 mW/cm2)).
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Abbildung 9.19: Grafische Auftragung der Lumi-
neszenzintensität als Funktion der Anregungsleistung
der Solarzellen aus der zweiten Hochtemperaturserie.
k
DA
710C 1, 15 0, 03
720C 1, 15 0, 03
730C 1, 08 0, 04
Tabelle 9.9: Lumineszenzintensität als Funktion der
Anregungsleistung der Solarzellen aus der zweiten
Hochtemperaturserie.
sein [SLZ92, SR10], allerdings verursacht nicht strahlende Rekombination eine Erhöhung von
k. Des Weiteren ist in Abbildung 9.20 die energetische Position des dominanten Donator-
Akzeptor-Übergangs als Funktion der Anregungsleistung dargestellt. In Tabelle 9.10 ist β ent-
sprechend Gleichung 3.10 als die mittlere energetische Verschiebung der Maxima pro Größen-
ordnung der Anregungsleistung aufgelistet. Für alle Solarzellen der zweiten Hochtemperatur-
serie ist β jeweils größer als 10 meV/Dekade. Somit handelt es sich bei den Absorberschich-
ten um stark kompensierte Halbleiter und bei den optischen Übergängen um Quasi Donator-
Akzeptor-Übergänge [BSALS01, SR10]. Mit zunehmender Selenisierungstemperatur ist eine
geringe Verringerung von β zu beobachten. Eine mögliche Ursache für die Verringerung von β
ist eine Zunahme der Absorberhomogenität mit steigender Selenisierungstemperatur. Durch ei-
ne Steigerung der Homogenität verringern sich die Amplitude der Potentialfluktuationen durch
laterale Stöchiometrieänderungen [BSALS01].
Abbildung 9.20: Grafische Auftragung der Ener-
gie der Lumineszenzmaxima als Funktion der An-




710C 14, 7 0, 3
720C 14, 3 0, 2
730C 13, 7 0, 3
Tabelle 9.10: Energetische Verschiebung der Lumi-
neszenzmaxima als Funktion der Anregungsleistung




9.2.4 Zusammenfassende Diskussion der zweiten Hochtemperaturserie
Durch die Erhöhung des Selenangebots in der zweiten Selenisierungsstufe ist es möglich, auch
bei Temperaturen größer als 700C hocheffiziente Solarzellen herzustellen. Im Vergleich zur
ersten Hochtemperaturserie konnte die Leerlaufspannung um bis zu 73 mV erhöht werden. Da
die Steigerung der Leerlaufspannung nicht allein durch einen um 5 % erhöhten integralen Gal-
liumgehalt erklärt werden kann [WZ95] ist anzunehmen, dass das Galliumprofil bei den Seleni-
sierungstemperaturen von bis zu 730C (reale Temperatur: ca. 650C) etwas flacher geworden
ist und sich somit mehr Gallium am Frontkontakt befindet. Im Rahmen der Messgenauigkeit
der EDX-Messungen an den Lamellen konnte allerdings keine erhöhte Galliumkonzentration
am Frontkontakt durch eine homogenere Verteilung nachgewiesen werden, lediglich der An-
stieg durch den erhöhten Galliumanteil.
Trotz der Steigerung der Leerlaufspannung ist die Stromdichte der Solarzellen konstant geblie-
ben. Da durch die Aufweitung der Bandlücke weniger Photonen absorbiert werden können, deu-
tet das entweder auf eine bessere Sammlung der generierten Ladungsträger im Absorber oder
auf eine verringerte Rekombination hin. Die Messungen der externen Quanteneffizienz zeigen
jedoch keine signifikanten Unterschiede in der Sammlung der Ladungsträger. Dagegen ist im
Vergleich zur ersten Serie eine Erhöhung der Füllfaktoren und eine Verringerung der Dioden-
idealitätsfaktoren zu erkennen (Vergleich Tabelle I.1 & I.2 im Anhang I). Vor allem die nied-
rigeren Idealitätsfaktoren suggerieren eine verringerte Rekombination an der Absorber/Puffer-
Grenzfläche [WH91, BK05]. Darüber hinaus deutet die Verringerung der Nettodotierung mit der
Erhöhung der Selenisierungstemperatur auf eine Vergrößerung der Raumladungszone hin, die
nicht wie in der ersten Hochtemperaturserie auf ein Kupferreichtum zurückzuführen ist. Durch
die größere Raumladungszone wird die tunnelunterstütze Rekombination verringert [SGR 13].
Eine mögliche Ursache für die Verringerung der Nettodotierung ist eine geringe Defektdich-
te durch eine gesteigerte Homogenisierung des Absorbers. Diese Vermutung wird durch die
intensitätsabhängigen Photolumineszenzmessungen bestätigt, die eine leichte Reduzierung der
Potentialfluktuationen zeigen.
Durch die Erhöhung der Selenisierungstemperatur ist es notwendig, die Haltezeit der zweiten
Stufe zu reduzieren. Die erste Hochtemperaturserie hat gezeigt, dass sich mit zunehmender
Temperatur die MoSe2-Schicht bei gleichbleibender Selenisierungszeit stärker ausbildet. Da
bei Selenisierungstemperaturen TS > 580C die Selenisierungsdauer einen größeren Einfluss
auf die MoSe2-Schichtdicke hat als die Temperatur [ARKB 05, KHHS12], muss die Haltezeit
deutlich reduziert werden. In der zweiten Hochtemperaturserie wurde diese schrittweise auf bis
zu 2 min reduziert. Da sich nach dieser Zeit trotzdem noch eine MoSe2-Schicht ausbildet, ist
anzunehmen, dass die Absorberbildung bereits abgeschlossen ist [KHHS12]. Durch die Redu-
zierung der Haltezeit konnte die MoSe2-Schichtdicke wieder auf ca. 42 nm verringert werden.
Dies zeigt sich auch in den Röntgendiffraktogrammen durch die Reduzierung der Reflexinten-
sität.
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In der zweiten Selenisierungsstufe werden die Binärphasen und die einzelnen bereits gebildeten
Chalkopyritphasen vollständig in die Absorberschicht umgewandelt. Dabei spielt vor allem die
Selenisierungstemperatur eine entscheidende Rolle. In der Literatur wurde bereits mehrfach
ein signifikanter Einfluss der Temperatur auf das Galliumprofil und somit auf die Effizienz der
Solarzelle gezeigt. Da sich im sequentiellen Prozess in der Regel zu wenig Gallium am Front-
kontakt befindet, sind geringe Leerlaufspannungen eine Folge. Um dies zu ändern, sollte durch
eine Temperaturerhöhung während der zweiten Selenisierungsstufe das Ineinanderdiffundieren
von Indium und Gallium gefördert werden [LSLZ06, LGW11, KHHS12].
In den mit EDX an Lamellen gemessenen Galliumprofilen ist allerdings kein signifikanter Ein-
fluss der Selenisierungstemperatur auf das Galliumprofil zu erkennen. Lediglich der Vergleich
zwischen den beiden Serien zeigt eine leicht homogenere Galliumverteilung in der zweiten
Serie. Diese Homogenisierung kann jedoch nicht eindeutig auf die Selenisierungstemperatur
zurückgeführt werden, da in der zweiten Serie zusätzlich der integrale Galliumgehalt erhöht
wurde. Einen Einfluss der Temperatur auf das Galliumprofil wurde bereits von Basol et al.
[BKH 96], Liang et al. [LAL 12] und Kim et al. [KHHS12] gezeigt, allerdings in einem Tem-
peraturbereich von 425C bis 575C. In den beiden Hochtemperaturserien, die in dieser Arbeit
vorgestellt werden, variiert die Selenisierungstemperatur allerdings bei höheren Temperaturen
zwischen 640C und 730C (reale Temperaturen: 550C und 650C). Offensichtlich hat die
Temperatur oberhalb von 550C nur noch einen geringen Einfluss auf das Galliumprofil.
Mit zunehmender Selenisierungstemperatur wird die Prozesskontrolle immer wichtiger. Vor al-
lem das Selenangebot ist für die Absorberbildung und dessen Eigenschaften von entscheidender
Bedeutung [KK15]. Durch die schneller ablaufende Absorberbildung bei höheren Selenisie-
rungstemperaturen kann es durch einen Selenmangel zum Verlust von Gruppe-III-Elementen
kommen. Bei Selenmangel bilden sich zunehmend flüchtige Metallselenidphasen [PK14], die
beispielsweise das Cu/(Ga+In) -Verhältnis verändern. Somit bilden sich unter Selenmangel
In2Se- [PAL 98, JBRR87, KSYK95] bzw. Ga2Se-Phasen [LRR 95, NDMG10, Mor13], wel-
che die Schicht verlassen können. Das dadurch ansteigende Cu/Ga+In -Verhältnis verändert die
Eigenschaften der Solarzelle maßgeblich. In der ersten Hochtemperaturserie kam es aufgrund
des Selenmangels während der Selenisierung zur Bildung einer Cu-reichen Absorberschicht
mit deutlichen Einbußen in der Effizienz der Solarzellen. Dieser Selenmangel konnte in der
zweiten Hochtemperaturserie durch die Erhöhung des Selendrucks ausgeglichen werden.
Da die Absorberbildung bei höheren Temperaturen schneller abläuft, bildete sich in der ersten
Hochtemperaturserie eine mit zunehmender Selenisierungstemperatur anwachsende MoSe2-
Schicht aus. Weil sich die MoSe2-Schicht in der Regel erst ausbildet, wenn die Absorberbildung
abgeschlossen ist [KHHS12], kann die Selenisierungsdauer reduziert werden. In der zweiten
Hochtemperaturserie war es möglich, die Haltezeit der zweiten Selenisierungsstufe bis auf
zwei Minuten zu verkürzen.
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In der vorliegenden Arbeit wird der sequentielle Zweistufenprozess für die Prozessierung von
Cu(In,Ga)Se2-Dünnschichtsolarzellen detailliert untersucht. Dieser industrienahe Prozess er-
möglicht durch die Aufteilung der Selenisierung in zwei Stufen mehr Variationsmöglichkeiten,
um mittels Prozessparametern die Phasenbildung zu beeinflussen. Vor allem die Verteilung von
Gallium ist von großer Bedeutung für die Leerlaufspannung sowie für die Sammlung der La-
dungsträger und somit für die Effizienz der Solarzelle.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden alle Prozessschritte und deren Einfluss auf die Schichtstruktur
und die Galliumverteilung im Detail untersucht:
• Die Abscheidung der metallischen Vorläuferschichten und die Möglichkeit bereits wäh-
rend der Abscheidung die Morphologie der späteren Absorberschicht zu beeinflussen.
• Der Einfluss der ersten Selenisierungsstufe auf die Zelleigenschaften. Dabei wurde vor
allem die Temperatur in der ersten Stufe variiert. Abbruchexperimente von teilselenisierten
Vorläuferschichten ermöglichten die genaue Charakterisierung dieser Stufe.
• In der zweiten Stufe wurde in zwei Hochtemperaturserien sowohl der Einfluss der Prozess-
temperatur als auch der Haltezeit untersucht.
Zur detaillierten Untersuchung der einzelnen Schichten nach jedem Teilprozess war es not-
wendig, eine Messmethode zu entwickeln, die es ermöglicht mit einer hohen Ortsauflösung
die Schichten zu charakterisieren. Da zur Anregung der K-Linien für die energiedispersiver
Röntgenspektroskopie die Elektronenenergie nicht reduziert werden konnte, musste das An-
regungsvolumen geometrisch verringert werden. Durch die Präparation von dünnen Lamellen
wurde ein Großteil der Volumens geometrisch abgeschnitten. Dadurch wurde bei einer Lamel-
lendicke von 50 nm eine laterale Auflösung ca. 25 nm erreicht.
Darüber hinaus ermöglicht die EDX-Messung an dünnen Lamellen die quantitative Be-
stimmung der Elementkonzentration. Bei dünnen Lamellen kann die Fluoreszenz und die
Reabsorption von emittierten Röntgenquanten vernachlässigt werden. Damit ist die EDX-
Intensität lediglich von der Ordnungszahl der Elemente abhängig und somit proportional zur
Konzentration. Der Proportionalitätsfaktor konnte mit Hilfe einer Solarzelle mit bekannter
tiefenabhängiger Zusammensetzung bestimmt werden. Damit war es möglich, die Galliumkon-
zentration mit hoher Auflösung in Abhängigkeit der Schichttiefe lokal zu bestimmen.
Ebenso wurde mit der Kathodolumineszenz an dünnen Lamellen der Galliumgradient sichtbar
gemacht. Darüber hinaus zeigten die Lumineszenzuntersuchungen deutliche Inhomogenitäten
innerhalb von Körnern, welche die Effizienz von Solarzellen maßgeblich beeinflussen können.
Zudem konnte an den untersuchten Korngrenzen an den mit einem Ionenstrahl präparierten
Oberflächen und Querschnitten keine wie in der Literatur beobachtete Rotverschiebung nach-
gewiesen werden.
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Abbildung 10.1: Schematische Zusammenfassung der Messergebnisse hinsichtlich der Schichtstruktur wäh-
rend der einzelnen Prozessschritte: (a) Schichtfolge der metallischen Vorläuferschichten; (b) Stöchiometrie der
abgeschiedenen Vorläuferschichten; (c) Schichtstruktur nach der ersten Selenisierungsstufe; (d) Schichtstruk-
tur nach der zweiten Selenisierungsstufe.
Während der Abscheidung der Vorläuferschichten wurde versucht, durch eine veränderte
Abscheidegeometrie den Galliumgradienten in den resultierenden CIGSe-Solarzellen zu beein-
flussen. Dafür wurden die Schichtdicken der einzelnen Metallschichten variiert. An Lamellen
der fertig prozessierten Solarzellen konnte allerdings kein Einfluss der Abscheidegeometrie
auf die Galliumverteilung nachgewiesen werden. Es bildete sich jeweils ein konstanter Anstieg
des Galliums zum Rückkontakt aus. Als Ursache wurde eine vollständige Durchmischung der
Vorläuferschichten während der Kathodenzerstäubung identifiziert (Abb. 10.1b). Um diese
Durchmischung zu reduzieren, ist es notwendig den Energieeintrag während der Kathoden-
zerstäubung zu minimieren. Die kann durch eine Reduzierung der Abscheideleistung erfolgen
oder durch die Kühlung des Substrats.
Um den Einfluss der ersten Selenisierungsstufe auf die darauf folgende Absorberbildung zu
untersuchen, wurde die Temperatur der ersten Stufe variiert. In den elektrischen Kenndaten der
fertig prozessierten Solarzellen zeigte sich ein signifikanter Einfluss der Temperatur. Mit zu-
nehmender Selenisierungstemperatur stieg die Leerlaufspannung bei gleichzeitiger Abnahme
der Kurzschlussstromdichte. Die daraus getroffene Annahme, dass durch die Temperatur-
erhöhung das Gallium homogener in der Schicht verteilt wurde, konnte mit quantitativen
EDX-Messungen an dünnen Lamellen bestätigt werden. Zur detaillierteren Untersuchung
wurde die Selenisierung bei zwei Proben nach der ersten Stufe abgebrochen und die Schich-
ten detailliert charakterisiert. An elektronenmikroskopischen Aufnahmen von Bruchkanten
und Lamellen zeigte sich ein deutliches Schichtsystem, das nicht dem der Vorläuferschichten
entspricht. Mit EDX-Messungen konnte eine Entmischung der Metallselenide und einer CuGa-
Legierung nachgewiesen werden. Zudem konnte mit XRD-Messungen nachgewiesen werden,
dass sich nach der ersten Stufe bereits Chalkopyritphasen gebildet haben. Mit zunehmender
Temperatur kommt es vermehrt zur Bildung von Ga-haltigen Selenid- und Chalkopyritphasen.
Das zeigte sich auch in den EDX-Messungen an Lamellen durch den teilweisen Abbau der
CuGa-Phase und dem Einbau von Selen in diese Schicht, was bei der niedrigen Temperatur
nicht nachgewiesen werden konnte. Durch hochauflösende Kathodolumineszenzmessungen an
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dünnen Lamellen konnte erstmals an einem Querschnitt gezeigt werden, dass die Bildung von
CIGSe-Phasen an den Grenzflächen der hier nachgewiesenen Schichten stattfindet (Abb. 10.1c).
Die erste Selenisierungsstufe bietet somit durch die Änderung der Selenisierungstemperatur
und die damit verbundene geänderte Phasenkinetik in der zweiten Stufe eine Möglichkeit, das
Galliumprofil im sequentiellen Prozess zu verändern. Für einen optimalen Galliumgradienten
von CIGSe-Solarzellen ohne Schwefel am Frontkontakt ist eine Substrattemperatur von ca.
365C zu wählen. Bei dieser Temperatur sorgt die erhöhte Galliumkonzentration am Frontkon-
takt für eine Steigerung der Leerlaufspannung bei gleichzeitiger unterstützender Sammlung
durch einen mäßigen Galliumgradienten.
Die zweite Selenisierungsstufe wurde in zwei Serien untersucht, wobei die erste Stufe nicht
variiert wurde. In der ersten Hochtemperaturserie wurde lediglich die Temperatur während der
zweiten Selenisierungsstufe erhöht. Es zeigte sich, dass es bei gleich bleibendem Selendruck
aufgrund des schneller ablaufenden Prozesses zu einem Selenmangel kommt. Dadurch bilden
sich flüchtige Metallselenide und es kommt zum Verlust von Gruppe-III-Elementen. Zudem
zeigte sich bei konstant gehaltener Selenisierungsdauer und ansteigender Temperatur eine sehr
stark ausprägende MoSe2-Schicht am Rückkontakt, welche einen Einfluss auf die Zelleigen-
schaften haben kann.
In der zweiten Serie wurde sowohl der Selendruck als auch die Selenisierungsdauer ange-
passt. Es hat sich gezeigt, dass dadurch auch bei einer Substrattemperatur von 650C sehr gut
funktionierende Solarzellen hergestellt werden können. Ein direkter Einfluss der Temperatur
in der zweiten Stufe auf die Galliumverteilung konnte nicht nachgewiesen werden. Lediglich
die elektrischen Kenndaten beider Hochtemperaturserien zeigten mit zunehmender Selenisie-
rungstemperatur eine geringere Streuung. Die dadurch anzunehmende gesteigerte Homogenität
der Absorberschichten konnte mit intensitätsabhängigen Lumineszenzuntersuchungen bestätigt
werden. Ein weiterer Vorteil der Temperaturerhöhung ist die Reduzierung der Prozesszeit,
welche vor allem bei der industriellen Anwendung von großer Bedeutung ist.
Der geringe Einfluss der Selenisierungstemperatur auf das Galliumprofil der Solarzellen in der
zweiten Stufe kann durch eine erhöhte Natriumkonzentration hervorgerufen werden. Durch die
Erhöhung der Temperatur erhöht sich die Natriumabgabe aus dem Glassubstrat [LKP01]. Es
ist anzunehmen, dass durch die geringe Diffusionsgeschwindigkeit mit Natrium die Interdiffu-
sion von Gallium und Indium gehemmt wird [RBK 03, LWP14]. Um den Einfluss der tempe-
raturabhängigen Natriumabgabe des Glassubstrats auszugleichen, kann die Schichtdicke bzw.
der Abscheidedruck des Mo-Rückkontaktes an die Selenisierungstemperatur angepasst werden
[Oer12]. Eine bessere Kontrolle über die Natriumkonzentration im Absorber kann durch eine
definierte Na-haltige Vorläuferschicht ermöglicht werden, wobei die Natriumdiffusion aus dem
Glassubstrat mit einer Barriereschicht unterdrückt wird. Es ist anzunehmen, dass dann auch in
der zweiten Selenisierungsstufe der Galliumgradient beeinflusst werden kann.
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(a) (b)
Abbildung A.1: (a) Leerlaufspannung verschiedener Kupfer-Chalkopyrite mit variierender Bandlücke der Ab-
sorberschichten [MMC12]. (b) Simuliertes Banddiagramm einer CdS/CuIn1xGaxSe2-Solarzelle mit verschie-
denen Ga-Konzentrationen x (unter Beleuchtung) [Pud05].
B Theoretisches Anregungsvolumen und Anregungsdichte
B.1 Anregungsvolumen in Abhängigkeit von der Elektronenenergie
Abbildung B.1: Anregungsvolumen in Abhängigkeit von der Elektronenenergie. Monte Carlo Simulationen
mit dem Programm CASINO v2.42 [DCJ 07]. (a) 30 keV; (b) 20 keV; (c) 10 keV; (d) 5 keV.
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Abbildung B.2: Kanaya-Okayama-Reichweite und mittlere Anregungsdichte nach Gleichungen 3.1 und 3.2
(A = 81,2; Z = 35,4; ρ= 5,85 g cm3; EELP = 31,15 eV; n = 12 Ybe = 0,17).
B.3 Anregungsdichte aus 3D Energieverlustprofilen
Abbildung B.3: Aus den mit CASINO v2.42 simulierten Energieverlustprofilen berechnete Anregungsdichte
entlang der y0-Ebene in Abhängigkeit von der Energie der senkrecht zur Oberfläche eingestrahlten Elektronen
von 5 - 30 keV. Die Simulationen erfolgten mit 107 Elektronen in einer ausreichend dicken Cu(In0,7Ga0,3)Se2-
Schicht.
Abbildung B.4: Aus den mit CASINO v2.42 simulierten Energieverlustprofilen berechnete Anregungsdichte
entlang der y0-Ebene in Abhängigkeit von der Energie der senkrecht zur Oberfläche eingestrahlten Elektronen




C.1 Prozessparameter zur Abscheidung des Rück- und Frontkontaktes
und der Fensterschicht
Kontakt Schicht Element Schicht- Druck Dauer Leistung
dicke (nm) pAr (mbar) t (s) P (W)
Rück- 1 Mo 100 2  102 100 250
kontakt 2 Mo 400 5 bzw. 7  103 210 800
Fenster- 1 i:ZnO 70 2,96  103 780 150
schicht 2 Al:ZnO 300 2,15  102 1200 200
Front- 1 Mo 800 2  103 100 800
kontakt 2 Cu 2 400 1  103 2 150 400
3 Mo 800 2  103 50-60 800
Tabelle C.1: Prozessparameter zur Abscheidung des Rück- und Frontkontaktes, sowie der Fensterschicht.
Die zweite Schicht des Rückkontaktes wurde in der ersten Hochtemperaturserie bei höherem Argondruck
abgeschieden, um die Na-Diffusion zu erhöhen.
C.2 Selenisierungstemperaturen
Serie Proben 1. Selenisierungsstufe 2. Selenisierungsstufe
Tsub (C) t (min) Tsub (C) t (min)
Vorläufer- homogenes Ga 360 bzw. 400 4 620 8,5
schichten +25% Ga am FK 360 bzw. 400 4 620 8,5
+50% Ga am FK 360 bzw. 400 4 620 8,5
HTS1 640C 340C 4 640 8,5
660C 340C 4 660 8,5
680C 340C 4 680 8,5
700C 340C 4 700 8,5
720C 340C 4 720 8,5
HTS2 710C 375C 3 710 4
720C 375C 3 720 3
730C 375C 3 730 2
Tabelle C.2: Zusammengefasste Parameter der Selenisierungsprozesse der untersuchten Solarzellen: Substrat-
heizertemperatur Tsub; Haltezeiten t der Substratheizertemperaturen.
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Die Verwendung eines Ionenstrahls zur Herstellung dünner Folien und feiner Spitzen ist bereits
seit den 1970er Jahren etabliert [Bar70, WSR74]. Die Präparation der untersuchten Lamellen
erfolgte mit Ga-Ionen an einer Ionenfeinstrahlanlage (Helios Nanolab 600i), entsprechend
der Beschreibung von R.M. Langford [Lan06]. Vor dem Freistellen der Lamelle wird eine ca.
1-2µm dicke Platinschicht aufgebracht. Dazu wird eine organische Verbindung gasförmig in
die Kammer eingelassen rpCH3q3PtpCpCH3qs [KBBT13]. Diese Verbindung kann entweder
mit dem Elektronenstrahl (EBID31) oder mit dem Ionenstrahl (IACVD32) aufgebrochen wer-
den. Das dadurch frei werdende Platin setzt sich an der Stelle des fokussierten Strahls ab.
Um die Probenoberfläche nicht zu beschädigen, wird zunächst der Elektronenstrahl mit einer
geringen Beschleunigungsspannung von 3 kV verwendet, darüber kann dann der Ionenstrahl
verwendet werden, um die restliche Platinschicht abzuscheiden [VHRR 06]. Darauf folgend
wird der Bereich um den Platinstreifen mittels Ionenstrahl freigestellt. Die Lamelle hat zu
diesem Zeitpunkt eine Dicke von ca. 2 - 5µm. Um ein eventuelles Ablösen der Absorber vom
Rückkontakt vorzubeugen, wird an den Rändern der Lamelle zusätzlich Platin abgeschieden,
welches darüber hinaus den Abtransport von Ladungsträgern während späteren Untersuchun-
gen unter dem Rasterelektronenmikroskop fördert. Um die nun freistehende Lamelle vom
Substrat zu lösen, wird ein metallischer Mikromanipulator an die Oberkante der Lamelle
mittels Platinabscheidung befestigt. Anschließend wird die Lamelle mit Hilfe des Ionenstrahls
vom Substrat getrennt (Abb. D.1a) und zur weiteren Ausdünnung mittels Platinabscheidung
an einem TEM-Gitter befestigt (Abb. D.1b). Die verwendeten Nickel-Gitter eignen sich vor
allem durch die hohe elektrische Leitfähigkeit, gute Wärmeleitfähigkeit und da sich die charak-
teristische Röntgenstrahlung nicht mit den Linien der Elementen der Cu(In,Ga)Se2-Solarzelle
überlagert. Nachdem die Lamelle an dem Nickelgitter befestigt wurde, wird sie schrittweise bis
zur gewünschten Lamellendicke ausgedünnt (Abb. D.1c). Um die Schäden an der Oberfläche
zu minimieren, wird mit abnehmender Schichtdicke die Beschleunigungsspannung schrittweise
von 30 kV auf 8 kV verringert und der Strahlstrom von ca. 230 pA auf ca. 26 pA.
Allerdings entstehen trotz Verringerung der Leistung nano-strukturierte Agglomerate an den
freigestellten Oberflächen mit Durchmessern von ca. 50 nm [ARMR 12, LSJ 12]. EDX-
Messungen zeigten in den Nanostrukturen eine deutliche Anreicherung von Cu, bei gleichzeiti-
ger Verringerung der Se-Konzentration [ARMR 12, LSJ 12]. Durch die vergleichsweise hohe
Bindungsenergie von Kupfer (3,50 eV) ist der Abtrag durch das Sputtern am geringsten (Ga:
2,82 eV; In: 2,49 eV und Se: 2.46 eV) [SCGG05]. Zudem weist Kupfer einen vergleichsweise
hohen Diffusionskoeffizienten von 108 - 109 cm2/s auf [GCL 97]. Um die Ausbildung der
Agglomerate zu verringern, wird im letzten Schritt der Ausdünnung zusätzlich XeF2 als reak-
tives Gas verwendet [ARMR 12, SSO 15]. Durch die Verwendung von XeF2 kann es an der
31 engl.: electron beam induced deposition
32 engl.: ion assisted chemical vapor deposition
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Abbildung D.1: Präparation der Lamellen: Elektronenmikroskopische Aufnahme einer Cu(In,Ga)Se2-Lamelle
während des Trennens vom Substrat (a), vor dem Befestigen auf dem TEM-Gitter (b) und nach dem schritt-
weisen Ausdünnen in der Draufsicht (c) und dem Querschnitt (d).
Oberfläche zur Bildung von nicht flüchtigen Kupferfluoriden kommen [LCHL97], welche die
Oberflächendiffusion und -mobilität und damit die Bildung der Kupferagglomerate reduzieren
[ARMR 12].
Da es während der EDX- und CL-Messungen häufig zu Aufladungen der Lamellen kommt
[Til13], wurden die in dieser Arbeit untersuchten Lamellen mit einer ca. 50 nm dicken leitfä-
higen Schicht Kohlenstoff bedampft. Kohlenstoff eignet sich insbesondere durch die geringe
Energie seiner charakteristischen Röntgenstrahlung von lediglich CK = 277 eV [TLA 09]. Die-
se Energie kann gut von der charakteristischen Röntgenstrahlung der Elemente der Solarzelle
getrennt werden und beeinflusst die Messung der quantitativen Elementkonzentration nicht
signifikant.
Zusätzlich beeinträchtigen transmittierten Elektronen die EDX-Messung, welche wiederum
Röntgenquanten in der Lamelle und im Probenhalter erzeugen können. In dieser Arbeit wurde
ein Probenhalter verwendet, der im Wesentlichen aus Kupfer bestand und mit einer ca. 100 nm
dicken Goldschicht beschichtet wurde. Da die Energien der AuL und CuK-Linien energetisch
ausreichen, um beispielsweise die InL-Linie in der Absorberschicht anzuregen, wurde versucht
diesen Absorptionseffekt mit einer dicken Kohlenstoffschicht zu unterdrücken. Kohlenstoff eig-
net sich wiederum durch die geringe Energie seiner charakteristischen Röntgenstrahlung, die
nicht von den Absorberelementen absorbiert werden kann. Um eine ausreichend dicke Schicht
von mehreren 10 µm Kohlenstoff zu deponieren, wurde Leit-C (CCC33) der Firma Plano GmbH
verwendet, welches typischerweise zum Befestigen von Proben in Elektronenmikroskopen ver-
wendet wird. Aufgrund der Zusammensetzung entstehen im Leit-C keine zusätzlichen Signale
bei der Röntgenanalyse, abgesehen vom Kontinuum (Bremsstrahlung) und der CK-Linie.





Abbildung E.1: Schematisch Darstellung des Photolumineszenzaufbaus: Der HeNe-Laser (kontinuierlich)
wird über die Spiegel S1 und S2 über ein Pellin-Broca-Prisma (BPP) geführt und mit Hilfe der Irisblende
(I) justiert. Die Abschwächung der Laserleistung erfolgt über mehrere Neutrale-Dichte-Filter (NDF), welche
nach Bedarf eingesetzt werden. Die Messung der Laserleistung erfolgt über einen Strahlteiler (ST) mit einer
Photodiode während der gesamten Messzeit. Der Laserstrahl wird über den Spiegel S3 in den Kryostat gelenkt,
welcher die Probe mit flüssigen Helium auf ca. 4 K abkühlt. Das Lumineszenzsignal der Probe wird mit der
Linse L1 zu einem parallelen Strahl gebündelt und mit der Linse L2 auf den Eingangsspalt des Monochromators
fokussiert. Über die Spiegel S4-S6 wird das Lumineszenzsignal auf ein Blazegitter gelenkt und spektral zerlegt,
bevor es von einem mit flüssigem Stickstoff gekühlten InGaAs-Array detektiert wird.
E.2 Kathodolumineszenzaufbau
Abbildung E.2: Schematische Darstellung des Kathodolumineszenzaufbaus: Der fokussierte Elektronenstrahl
trifft auf die Probe, die sich auf dem Probenhalter des Durchflusskryostats befindet. Die emittierte Strahlung
wird mit Hilfe eines Parabolspiegels gesammelt und in den Monochromator gelenkt. Für polychromatische
Messungen wird der Strahl durch die herausfahrbaren Spiegel (S1,5) direkt auf die Sekundärelektronenverviel-
facher (SEV) gelenkt. Für monochromatische Messungen wird die Strahlung über die Spiegel S1 und S2 auf ein
Blazegitter gelenkt und spektral zerlegt. Die Detektion erfolgt wahlweise über zwei SEV (für den sichtbaren
Spektralbereich sowie den infraroten) oder über eine CCD-Kamera.
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Abbildung F.1: Schematische Darstellung der gemessenen Lumineszenz an Korngrenzen mit geringerer
Schichtdicke im Vergleich zum Korn einer CIGSe-Solarzelle mit doppeltem Ga-Gradienten (GGI) zum Front-
und Rückkcontakt (übertrieben dargestellt).
G Lumineszenz des TEM-Netzes und des Probenhalters
Abbildung G.1: Lumineszenzsignal des TEM-Netzes (Ni), an dem die Lamellen typischerweise befestigt wer-
den und dem Probenhalter (Cu mit Au-Beschichtung): (a) und (b) REM- und Polychromatisches CL-Bild des
TEM-Netzes; (c) und (d) REM- und Polychromatisches CL-Bild des Probenhalters; (e) Lumineszenzspektren
des TEM-Netzes und des Probenhalters, gemessen bei einer Temperatur von 4 K, einer Elektronenenergie von
30 keV und einem Strahlstrom von ca. 1 nA.
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Abbildung H.1: (a) Elektronenmikroskopische Aufnahme eines mit Galliumionen präparierten Querschnitts
eines Vorläuferschichtsystems, präpariert mit einer Beschleunigungsspannung von 16 kV und einem Strahl-
strom von 50 pA. Der rot markierte Ausschnitt wurde bei geringerer Intensität präpariert (5 kV, 15 pA). (b)
Elektronenmikroskopische Aufnahme einer aus einem Vorläuferschichtsystem präparierten Lamelle.
Abbildung H.2: Energiedispersive Röntgenspektroskopie an einer ca. 300 nm dicken Lamelle eines homogen
abgeschiedenen Vorläuferschichtsystems: (a) Elektronenmikroskopische Aufnahme des Ausschnitts für die
EDX-Messungen (b)-(d) der Elemente: Kupfer (b), Indium (c) und Gallium (d). (e) EDX-Linienscan entlang
des Pfeils aus Abbildung (a).
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I.1 Variation der Prozesstemperatur in der ersten Selenisierungsstufe
Abbildung I.1: Grafische Darstellung der elektrischen Kenndaten der Solarzellen, welche mit verschiedenen
Vorläuferschichten entsprechend Abbildung 4.1 und bei 360C bzw. 400C in der ersten Selenisierungsstufe
prozessiert wurden: (oben links) Wirkungsgrade; (oben rechts) Füllfaktor; (unten links) Leerlaufspannung;
(unten rechts) Kurzschlussstromdichte [Kus14].
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Abbildung I.2: Grafische Darstellung der elektrischen Kenndaten der Solarzellen, welche bei unterschiedli-
chen Prozesstemperaturen in der zweiten Selenisierungsstufe prozessiert wurden (erste Hochtemperaturserie):
(oben links) Wirkungsgrade; (oben rechts) Füllfaktor; (unten links) Leerlaufspannung; (unten rechts) Kurz-
















640 11,3 0,63 555 32,3 2,14 0,47 197 1,3
660 11,1 0,63 551 32,4 2,55 0,45 584 7,6
680 12,2 0,66 548 33,7 2,09 0,29 650 1,2
700 1,6 0,41 304 13,2 3,77 0,60 65 80,9
720 1,7 0,43 282 14,8 7,17 0,73 65 118,5
Tabelle I.1: Elektrische Kenndaten der in Abbildung 9.1 dargestellten Kennlinien der ersten Hochtempera-
turserie. An diesen Solarzellen wurden alle weiteren Charakterisierungsmethoden angewendet. Der relative
Fehler beträgt jeweils 3% (für VOC 1%) und resultiert aus der linearen Anpassung des Leitwerts dj/dV aus den
Strom-Spannungs-Kennlinien [Wer88].
108
I.2 Variation der Prozesstemperatur in der zweiten Selenisierungsstufe
Abbildung I.3: Grafische Darstellung der elektrischen Kenndaten der Solarzellen, welche bei unterschied-
lichen Prozesstemperaturen in der zweiten Selenisierungsstufe prozessiert wurden (zweite Hochtemperatur-
serie): (oben links) Wirkungsgrade; (oben rechts) Füllfaktor; (unten links) Leerlaufspannung; (unten rechts)
















710 12,9 0,69 605 31,0 2,05 0,42 948 0,35
720 14,4 0,71 608 33,3 1,83 0,25 975 0,09
730 13,7 0,72 628 30,6 1,95 0,19 1048 0,12
Tabelle I.2: Elektrische Kenndaten der in Abbildung 9.11 dargestellten Kennlinien der zweiten Hochtempe-
raturserie. Die Kennlinien wurden unter einem AM 1,5 Sonnenspektrum gemessen und die Kenndaten auf die
aktive Fläche berechnet. An diesen Solarzellen wurden alle weiteren Charakterisierungsmethoden angewendet.
Der relative Fehler beträgt jeweils 3% (für VOC 1%) und resultiert aus der linearen Anpassung des Leitwerts
dj/dV aus den Strom-Spannungs-Kennlinien [Wer88].
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Abbildung J.1: Elektronenmikroskopische Aufnahme (a) und monochromatische Kathodolumineszenzbilder
((b) 1,15 eV und (c) 1,20 eV) der Solarzelle, welche in der zweiten Selenisierungsstufe bei 700C selenisiert
wurde. Gemessen bei einer Elektronenenergie von 10 keV, einem Strahlstrom von ca. 0,5 nA und bei einer
Messtemperatur von ca. 10 K. Die Verschiebung der Lumineszenzpeaks im Vergleich zu den Photolumines-
zenzspektren entsteht durch die unterschiedliche Anregung und Anregungsdichte beider Messmethoden sowie
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